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Resumen

La siguiente investigacion lleva por titulo “Aleaciones Super Austeniticas estabilizadas
con (Nb, V o Ti) expuestas en sales fundidas aplicadas en Plantas térmicas
Concentradoras Solares". El desarrollo de esta investigacion parte del estudio de un
acero SASS-Nb modificado a partir del acero comercial 254SMO. En esta investigacion
se determino el efecto del Nb como agente estabilizador y las temperaturas de tratamiento
térmico optimas de recocido de precipitacion sobre las propiedades de resistencia a la
corrosion general y localizada. De acuerdo con esta investigacion existen algunas
incertidumbres e hipotesis si la adiccion de otros elementos estabilizadores como (Nb, V
y Ti), puedan incrementar las propiedades mecanicas, especificamente la resistencia al
fendmeno de termofluencia sin promover la corrosion intergranular. La investigacion del
acero SASS-Nb modificado a partir del acero comercial 254SMO y 709, crea una base
cientifica y un reto tecnolégico para el disefio de nuevos aceros inoxidables
superausteniticos (Al y A2) con modificacién de Mo y adicion de nuevos elementos
estabilizadores. La investigacion realizada se enfoc6 en el disefio, produccion,
caracterizacion y evaluacion de dos tipos de aceros SUper Austeniticos con la adicion de
elementos estabilizadores y tierras raras. Los aceros desarrollados fueron evaluados frente
a condiciones ciclicas de trabajo (temperatura y tiempo) a las cuales operan los sistemas
de almacenamiento de energia solar (tanques de almacenamiento, tuberias y valvulas),
como lo son altas temperaturas (550 °C) y medios agresivos (sal solar), para evaluar su
comportamiento como solucion al deterioro acelerado de estos materiales. Se utilizé la
simulacion termodindmica Thermo-Calc, con la finalidad de predecir las posibles fases
secundarias intermetalicas (o, chi, MX, M23Cs y Laves) y temperatura de aplicacion de
tratamientos térmicos. La produccion de las dos aleaciones se enfocé en el estudio de la
influencia de la concentracion de Nb, Ti y V con respecto a las propiedades de
termofluencia. Asimismo, se integro el Ce para el estudio o contribucion a la resistencia a
la corrosion a alta temperatura y sales fundidas. Las aleaciones producidas fueron
formadas por Nb, V, Ti y Ce en un rango de 0.37 %, 0.09 %, 0.02 % y 0.009 % (Al) y
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0.16 %, 0.34 %, 0.00 % y 0.01 % (A2) y composiciones de Cr, Ni, Cu, Mn, Si y Fe
similares. Se realizaron caracterizacion en condiciones iniciales y de exposicion, mediante
microscopia 6ptica, MEB, RAMAN, AFM, XPS y DRX. Como principales resultados se
tiene que la microscopia optica en ambas aleaciones mostro inclusiones no metalicas de
oOxidos globulares tipo D2 y morfologia de granos austeniticos equiaxiales con tamarfio de
grano ASTM6 y precipitaciones secundarias. Los aceros disefiados expuesto alta
temperatura (800 °C y 110 h de exposicion) presentaron un excelente comportamiento con
ganancia de masa de 0.17 mg/cm? y 2.49 mg/cm? para Al y A2 respectivamente, siendo
su cinética de oxidacion del tipo parabdlica con valores de su contante cinética de 9.16 x
1012 g?/cm*st y 3,40 x 101t g¥ecm™s™, lo cual indica una excelente resistencia de los
aceros a la exposicion a alta temperatura. En lo que respecta a la exposicion en sales
fundidas (NaNOz y KNOs3) a 550 °C durante 720 h, ambas aleaciones disefiadas
presentaron un excelente comportamiento con ganancia de masa de 0.0110 mg/cm? y
0.0353 mg/cm? para Al y A2 respectivamente. Es decir, sus ganancias de masa son muy
bajas lo cual es excelente para la aplicacion en plantas térmicas solares. Por otra parte, las
propiedades mecéanicas de traccién, dureza y termofluencia presentadas en las aleaciones
Aly A2 son excelentes y comparables al acero comercial 709. Destacandose la aleacion
Al con altos tiempo de ruptura en ensayos de termofluencia en el orden de 1190 h a
condiciones de 720 h — 150 MPa. De manera general, 1) la adicion de elementos
estabilizadores como Nb, V, Ti aumentaron la resistencia a la termofluencia de las
aleaciones mediante el mecanismo de endurecimiento por precipitacion (NbMX, TIMX 'y
VMX) y 2) la adiccion de Ce por debajo de 0.01 ppm modifica la microestructura de las
aleaciones, resistencia a la oxidacién y produce un refinamiento de la estructura

dendritica.
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1 CAPITULO I:

Introduccion

En las Gltimas décadas el consumo de energia y agua a nivel mundial ha crecido de manera
exponencial por las grandes demandas del sector industrial y el aumento de la poblacion
[1]. Se espera que para el afio 2040 la demanda de energia aumente en un 30 % a nivel
global; incremento equivalente al consumo de energia anual de China [2]. Para el afio
2022, la produccion mundial de energia se basa en la transformacién de combustibles
fosiles en 75 % las principales fuente de energia en los proximos 30 afios [3-5]. Como
consecuencia de la produccién de energia en base a la quema de recursos no renovables
(carbon, petroleo, gas), se generan altas emisiones de gases invernadero (CO2, NOx)
alrededor de los 38 Gigatoneladas de CO> para el 2022. Estas altas demandas de gases
invernaderos contribuyen en forma relevante al calentamiento global, destruccion de la

capa de ozono y a la disminucion de reservas de agua dulce [2,6].

En este contexto, Chile no es ajeno a esta problematica, debido a que el 56 % de la matriz
energética se basa en el uso de combustibles fosiles [2]. Por esta razon, los investigadores
han centrado su interés en el desarrollo de sistemas de produccion de energias limpias, las
cuales contribuyan a disminuir la huella de carbono [7]. Desde este punto de vista, las
fuentes de energia renovables no convencionales (e6lica, nuevas centrales hidroeléctricas
de bajo impacto, geotérmica y solar) representan una excelentes alternativas para la
disminucion de los gases invernaderos y la disminucion del gasto desmesurado de los
recursos hidricos [8,9]. En este sentido, la energia solar es una de las fuentes en mayor
proporcion que existe y representa una excelente opcion como fuente de produccién de
energia limpia. Se estima que la energia solar entregada es de 1.8x10° TW en un afio de
exposicion. Es decir, es el recurso energetico mas abundante en el planeta y no genera
gases de efecto invernadero [7,10]. Chile tiene un alto potencial para la produccion de
energia solar ya que posee una alta radiacion directa entre 2500-3500 kWh/m?afio,

concentrandose en el desierto de Atacama y sus alrededores (105.000 Km?) [11-13]. En
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la actualidad se posiciona como uno de los paises lideres en la utilizacion de la energia
solar al igual que Africa (Sahara), Australia (Victoria) y EEUU (Desierto de Mojave) [12—
14].

Existen dos tecnologias principales para transformar la radiacion solar en electricidad: la
energia fotovoltaica (EF) y plantas térmicas concentradoras solares con almacenamiento
de energia térmica (TES). En las tecnologias EF la electricidad es producida por una celda
solar empleando el efecto fotoeléctrico generando electricidad cuando el sol esta
disponible. Esta tecnologia tiene varias desventajas: 1) requiere de una bateria lo cual
genera un problema en cuanto al mantenimiento de dichas tecnologias y 2) la energia solar
almacenada es baja con eficiencia cercanas al 10 % [15]. Mientras en las plantas térmicas
concentradoras con TES, la radiacion solar se almacena como energia térmica en las sales
solares. Las sales solares son ampliamente usadas por su bajo punto de fusién y alta
estabilidad termodinamica [12,13]. Estas sales fundidas se almacenan en tanques y
posteriormente se convierte la energia térmica a energia eléctrica por un proceso similar
al usado en plantas termoeléctricas convencionales Sin embargo, la produccién de
electricidad mediante fuentes térmicas solares produce un menor impacto ambiental en la
generacion de gases invernaderos y produce energia eléctrica en ausencia de luz solar

destacandose asi sobre la tecnologia EF [12,14,16].

El problema de las plantas térmicas concentradoras solares con TES radica en el deterioro
de las diferentes partes de la planta tales como: receptores, tanques de almacenamiento,
tuberias, valvulas. Estos componentes estan expuestos a condiciones drasticas agresivas
ciclicas como sal solar, impurezas, contenidos de CI humedad, altas temperaturas y ciclos
térmicos (290 y 550 °C), generando un deterioro acelerado del material [17]. Ademas el
uso de la sal solar esté restringido a rangos de temperaturas de almacenamiento debido a
la descomposicidn térmica y naturaleza electrolitica de la sal liquida, la cual incrementa
su potencial de corrosion a temperaturas elevadas [18]. El deterioro de las plantas térmicas

concentradoras solares con TES es atribuido a dos fendomenos: termofluencia y corrosion.
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El primero asociado a altas temperaturas, procesos ciclicos y tiempos de exposicion
(creep), en el cual la exposicion prolongada de estos metales y aleaciones a ciclos de
temperaturas provoca la precipitacion de fases secundarias intermetalicas. Destacandose
la formacion de fase o, chi, Laves y M23Ceg Y fases ricas en alto contenido de Cr y Mo que
empobrece la matriz austenitica [19]. La formacion de estas fases intermetélicas en
fracciones de gran volumen causa una degradacion severa de las propiedades mecanicas
(pérdida de la tenacidad y fragilizacion) del acero austenitico. Por otro lado, el fenémeno
de corrosion es causado por la exposicion al medio agresivo (sal fundida y alta
temperatura), descomposicion de la sal y cambio microestructural originado por la
termofluencia. En el cual la formacion de precipitados ricos en Mo y Cr cambia las
caracteristicas de la capa pasiva superficial del oxido reduciendo drasticamente la
resistencia a la corrosion general (corrosion a alta temperatura) y corrosion por picaduras
al ser mas susceptibles a la sal solar (presencia de impurezas de CI'y humedad). Ademas,
las fases intermetalicas promueven la sensibilizacion de la aleacion ocasionando la
formacion de cuplas galvanicas producto de zonas con altos contenidos de Cr y otras méas
pobres ocasionando corrosion intergranular. Debido a la sinergia de estos dos fendmenos
(termofluencia-corrosién) se incrementa la rotura catastrofica o el colapso de tanques,

tuberias y valvulas en las plantas de energia solar concentrada [20,21].

En este contexto se han realizado diferentes investigaciones para determinar la seleccién
del material 6ptimo en las diferentes partes de las plantas térmicas concentradoras con
TES. Baraka et al [22] evaluaron el efecto de la temperatura sobre la velocidad de
corrosion del acero al carbono expuesto a una mezcla equimolar de sales de NaNO3 y
KNOs durante 8 h a 250, 300, 350, 400 y 450 °C concluyendo que existe una tendencia
parabolica y lineal en la velocidad de corrosion a bajas y altas temperaturas. Fernandez et
al [23] estudiaron aceros T22 a 200 h en sal solar a temperaturas de 390 y 550 °C, donde
los resultados obtenidos a 390 °C mostraron pequefias cantidades de productos de
corrosion y un incremento de la velocidad de corrosion a altas temperaturas clasificandolo

como catastrofico. Bonk et al [24] estudiaron la influencia de las impurezas de sales de
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nitrato en aceros austeniticos 316 con Ti y aceros martensiticos T91, determinando el
acero martensitico T91 present6 mayores velocidades de corrosion en comparacion con el
316. Estos estudios demuestran que la adicion de Cr y elementos estabilizados mejoran la
resistencia a medios agresivos, sin embargo, el incremento de temperatura disminuye la

resistencia a corrosion en estos aceros.

En base a los antecedentes presentados se realizd un trabajo previo enfocado a estudiar el
efecto del Nb en la produccion de un acero SASS-Nb modificado a partir del acero
comercial 254SMO expuesto a dos temperaturas de tratamiento térmico. El estudio del
efecto de la adicién de Nb se realizd con el objetivo de analizar y comprender si la
formacion de precipitados ricos en Nb favoreceria las propiedades de corrosion general,
localizada y propiedades mecanicas de la aleacion disefiada. En funcidn de los excelentes
resultados obtenidos se plante6 el uso de esta como material base para el disefio de las
nuevas aleaciones a producir. Sin embargo, como el objetivo de esta investigacion fue
disefiar aleaciones para alta temperatura y exposicion sales fundidas se consider6; 1)
disminuir el contenido de Mo en la aleacién base ya que el mismo favorece la formacién
de fases intermetélicas desfavorables (o, chi, y Laves) disminuyendo las propiedades
mecénicas y de corrosion, 2) incrementar el contenido de Cr para incrementar la
resistencia a la oxidacion a alta temperatura manteniendo el contenido de Ni para
disminuir el costo de las aleaciones, 3) adicién de Nb, V o Ti como elemento estabilizador
con la finalidad de evaluar su efecto en el reforzamiento por precipitacién en las
propiedades mecénicas especificamente en ensayos de termofluencia y 4) Agregar el Ce
en bajas concentracion que permitan obtener excelentes propiedades en la pelicula de
oxido tales como: fuerte adherencia, oxido mas compacto y sin presencia de zonas con
huecos o vacios que permitan la difusion de los agentes agresivos en los procesos de
oxidacion a alta temperatura y sales fundidas. En este punto se ha demostrado que
concentraciones bajas de Ce incrementar la resistencia de la oxidacién a alta temperatura
e influye mecanismo de segregacion. Estos estudios fueron reportados por varios

investigadores destacando Zheng col y Thianloug col [25-27]
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Conforme a estos cuatro conceptos se realizo el disefio de las aleaciones estudiadas usando
la herramienta de simulacion termodindmica Thermo-Calc, con la finalidad de predecir
las posibles fases secundarias intermetélicas (o, chi, MX, M23Ces y Laves) y temperatura
de aplicacion de tratamientos térmicos. La produccion de la aleacion considero un acero
superausteniticos previo y se enfoco en: i) Aumentar la resistencia a la termofluencia de
las aleaciones mediante el mecanismo de endurecimiento por precipitacion vy. ii)
incrementar la resistencia a la corrosion a alta temperatura en ambiente agresivos (sal
solar) mediante la disminucion de fases intermetélicas. Los resultados de esta
investigacién abarcan el disefio, produccion, tratamientos térmicos aplicados,
caracterizacion microestructural y exposicion a los medios agresivos. EI comportamiento
de las aleaciones es dividido en cuatro secciones relevantes: estudios previos, corrosion a
alta temperatura, corrosion en sales fundidas y comportamiento mecanico. Cada una de
las secciones de evaluacion es acompafiada por la respectiva caracterizacion
microestructural, mecanismo de corrosion asociado y modelamiento mecénico, ya que
esto permitira establecer un modelo del efecto de la corrosion en las propiedades

mecanicas del material.
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2 CAPITULO II:
Marco Tedrico.

2.1 Plantas térmicas de Concentracion Solar

Es una tecnologia de generacion de electricidad que utiliza el calor proporcionado por la
radiacion solar concentrada en un area pequefia [16]. Las plantas térmicas de
concentracion de energia solar son utilizadas en la generacion eléctrica, siendo sus
procesos de produccion similares a las plantas tradicionales de combustibles fosiles, pero
usan la energia del sol en lugar de los combustibles fosiles, lo cual disminuye las
emisiones de gases invernadero. Las plantas térmicas de energia solar concentrada estan
compuestas por varios elementos: 1) espejos para redirigir la irradiacion, 2) sistema de
transferencia de calor, 3) sistema de almacenamiento de energia térmica y 4) sistema de

respaldo para la generacion de electricidad [16,28].

Existen tres generaciones de tecnologias de plantas térmicas de energia solar
concentrada: las de primera generacion cuyo colector estd constituido por un cilindro
parabdlico, las de segunda generacion compuestas por torres solares y las de tercera
generacion constituidas por torres solares y sistema de almacenamiento. Estas tres
generaciones difieren del tipo de colector y sales solares utilizadas. Por ejemplo, las
tecnologias de plantas térmicas solares de primera y segunda generacion utilizan
colectores solares diferentes, pero usan el mismo tipo de sal solar, mientras en las de
tercera generacion la diferencia con respecto a las otras tecnologias es el empleo de sales
solares diferente para el sistema de almacenamiento de energia [12]. El desarrollo de esta
investigacion se enfocara en la tecnologia de torres solares con sistema de
almacenamiento. Las plantas térmicas solares con almacenamiento de energia estan
constituidas por: campo de heliostatos, torre solar (receptor), sistema de tanque de
almacenamientos y sistema de generacion de energia eléctricas eléctrica [18]. El proceso

de produccién de energia en plantas térmicas de concentracion solar comienza con la
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recepcion, reflexion y concentracion de la luz solar a través del campo de heliostatos los
cuales orientan la luz solar al receptor. En el receptor se produce el calentamiento y
captura de la energia térmica a través de la sales fundidas (60 % NaNOs + 40 % KNO3),
las cuales son utilizadas como fluido de transferencia de calor ya que posee propiedades
como alta conductividad, elevadas temperaturas de trabajo, bajo punto de fusion, presion
de vapor, costos y riesgo de corrosion moderado [14,29,30]. Con la captura de la energia
térmica en las sales fundidas, las mismas son enviadas al sistema de almacenamiento, el
cual esta constituido por dos tanques: un tanque de recepcion de la sal fundida caliente y
un tanque de recepcién de la sal fria. Estos tanques de almacenamiento operan entre 290
°C (tanque frio) y 550 °C (tanque caliente) [17,20] y utilizan la sal solar como fluido de
transferencia de calor. El tanque de almacenamiento de fluido caliente almacena la sal
fundida proveniente del receptor a alta temperatura, la cual se usara para alimentar el
generador de electricidad y el tanque frio conduce el fluido de transferencia de calor
después de ser utilizado en el ciclo de energia evitando su solidificacion [17,18].
Finalmente se genera energia eléctrica mediante un proceso similar a las plantas térmicas

de carbon. La Fig.1 muestra el diagrama de la planta térmica de energia solar concentrada.
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Fig. 1. Diagrama de planta térmica de energia solar concentrada [12].
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Uno de los principales problemas de estas tecnologias radica en el deterioro de los tanques
de almacenamiento, tuberias y valvulas, ya que estos componentes estan expuestos a
condiciones drasticas agresivas ciclicas como: sal solar, impurezas de ClI" humedad y altas
temperaturas (290 y 550 °C), generando un deterioro acelerado del material [17]. Ademas
el uso de la sal solar esté restringido a rangos de temperaturas de almacenamiento debido
a la descomposicion térmica y naturaleza electrolitica de la sal liquida, la cual incrementa
su potencial de corrosion a temperaturas elevadas [18]. El deterioro de las plantas térmicas
concentradoras solares con TES es atribuido a dos fendmenos: termofluencia y corrosion.
Se han llevado a cabo diversas investigaciones con el objetivo de seleccionar materiales
Optimos en las diferentes partes de las plantas térmicas concentradoras con TES enfocadas

en aceros al carbono, aceros inoxidables, y aleaciones base niquel entre otros.

En la década de 1970 se realizaron estudios con respecto al acero al carbono y su
rendimiento con respecto las propiedades mecanicas y su bajo costo para aplicaciones
solares. Baraka et al [22] evaluaron el efecto de la temperatura sobre la velocidad de
corrosion del acero expuesto a una mezcla equimolar de sales de NaNO3s y KNOs durante
8 ha 250, 300, 350, 400y 450 °C. Reportando que existe una tendencia parabdlicay lineal
en la velocidad de corrosion a bajas y altas temperaturas, sin depender de lo observado
sobre la capa de 6xido resultante. Asimismo, Hosary et al [31] estudiaron el efecto de los
haluros sobre la corrosion de acero dulce en sales fundidas eutécticas (NaNOz y KNO3),
en el cual se encontr6 que la inclusién de impurezas de haluros cambia el tipo de ley de
velocidad y la cinética de corrosion. Ellos concluyeron que el aumento de la velocidad de

corrosion es dependiendo de la concentracion y agresividad del haluro (CI"< Br < I).

Otro estudio fue realizado por el Laboratorio Nacional de Sandia en aceros A36 para
determinar la influencia de las impurezas presentes en mezclas de sales comerciales sobre
7000 ha 316 °C [32]. El estudio determiné que la velocidad de corrosion era igual o menor
en presencia de impurezas tipicas encontradas en nitratos grado alcalinos, por lo cual se

concluy6 que las aleaciones eran tolerables a las impurezas. Debido a esto se recomendo
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A36 para componentes de plantas térmicas solares. Sin embargo, afios después
investigaciones realizadas por el mismo laboratorio evaluaron el efecto de las impurezas
de cloruros presentes en sales solar en aceros A516 Gr70 por corto tiempo. Se encontrd
que la corrosion se aceleraba a un factor de aproximadamente 2.5 y 5.0 con respecto al
porcentaje en peso de CI" (0.5 y 1.0 %) contradiciendo lo evaluado en aceros A36 [33].
Bonk et al [24] estudiaron la influencia de las impurezas de sales de nitrato sobre el
comportamiento de la corrosion a altas temperaturas en aceros austeniticos 316 con
elementos estabilizadores de Ti y aceros martensiticos T91. Encontraron que la atmosfera
y la presencia de cloruros posee un impacto directo sobre la formacion de Oxidos
corrosivos y iones nitritos, donde el acero martensitico T91 es més sensibles a impurezas
por cloruros, presentando velocidades de corrosion de 1380 um/aiio en comparacion con
los aceros inoxidables con 22.50um/afio. Cheng et al [34] examinaron el comportamiento
de la corrosion a altas temperaturas de aceros Cr-Mo (SB450,T22,T5,T9 y X20) expuestos
a sal eutéctica (LiNO3-NaNOs-KNOs3) a 550 °C, encontrando que ocurre un decrecimiento
de las pérdidas de peso de las muestras y un aumento de la resistencia al corrosion al
incrementarse el contenido de Cr. Este aumento de la resistencia es de mayor impacto en

los aceros X20 (12Cr-1Mo) con velocidades de corrosion de 5.5 um/ano.

La Tabla 1 resumen de terceras investigaciones realizadas a diferentes tipos de sales,
temperatura, tiempo de exposicion en diversos aceros. Se sefialan las velocidades de
corrosiéon (\Vc) en términos de ensayos de ganancia en peso. En sistemas con sal solar
(NaNO3 y KNO:3), las velocidades de corrosion son moderadas en aceros al carbono,
aceros inoxidables austeniticos y base niquel con valores de velocidades entre 0.02 y 3.14
mpy a temperaturas entre 300 a 400 °C. Sin embargo, al incrementar las temperaturas de
evaluacion por encima de los 450 °C, el entorno se vuelve mas agresivo llegando a
velocidades de corrosion de 17.43 mpy en aceros austeniticos. Estas investigaciones
muestran que las variables tiempo (2000 a 5000 h), temperatura (390-700 °C) y tipo de
sal solar (60 % NaNO3z y 40 % KNOgz, 30 % LiNOs-57 % KNO3-13 % NaNOs, 7 %

NaNOs-45 % KNO3-48 % Ca(NO3z)2 ) son factores claves en la resistencia a la corrosion
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y que el acero al carbono e inoxidables disminuyen su resistencia a elevadas temperaturas,

motivo por el cual es necesario el disefio aceros inoxidables superausteniticos.

Tabla 1. Resumen de datos de corrosion (ganancia de masa) en aceros al carbono, baja aleaciones,
inoxidables y base niquel expuestos a diferentes sales solares

Aceros Sales Tiempo (h) Tem?oeé?tura Ve (mpy) Ref.
Sal solar 2000 390 0.02 [35]
A36 Hitec XL 2000 390 0.16 [20]
LiNO3s—KNO3-NaNO; 2000 390 0.25 [35]
Sal solar 2000 390 0.49
Sal solar 2000 550 Alto (23]
T22 Hitec 2000 390 0.07 [36]
Hitec 4560 550 1.62 [37]
Hitec XL 2000 390 0.05 [20]
X20CrM Sal solar 2500 600 3.97 [38]
P-91 Sal solar 2500 600 4.63 [38]
Sal solar 2000 390 0.0022
304 Sal solar 2000 550 0.16 (23]
Hitec XL 2000 390 0.0031 [20]
Sal solar 3000 600 0.12 [38]
310 Hitec 4560 550 0.012 [37]
Sal solar 3000 400 0.04
321 Sal solar 3000 600 0.62
Sal solar 3000 680 17.94
Sal solar 3000 400 0.03 [39]
247 Sal solar 3000 500 0.18
Sal solar 3000 600 0.41
Sal solar 3000 680 17.43
Sal solar 2000 390 0.04
430 Sal solar 2000 550 1.77 (23]
Hitec XL 2000 390 0.02 [20]
Inconel Sal solar 5000 600 0.01 [38]
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2.2 Aceros Inoxidables Superausteniticos (SASS)

Los aceros inoxidables superausteniticos son ampliamente utilizados en procesos
quimicos, industria de pulpa y papel, plantas desalinizadoras y de alimentos, por sus
propiedades mecénicas, factibilidad de produccion en trabajo en frio o caliente y buena
soldabilidad [40]. Este tipo de aceros se basan en sistema ternario Fe-Ni-Cr y sus
principales elementos constituyentes son Fe junto con una cierta cantidad de C disuelto,
alrededor de 0.02 a 0.15 %, que ocupan sitios intersticiales en la red de hierro. Son
inoxidables porque contienen al menos un 13 % en peso de Cr que forma el 6xido de
cromo autorreparable en sus superficies, 1o que proporciona ausencia de manchas,
oxidacion y corrosion en diversos entornos quimicos acuosos O COrrosivos;
generalmente se agrega cromo en composicion més alto (> 18 % en peso) para entornos

mas hostiles [41].

Son austeniticos con estructura cristalina cubica centrada en las caras incluso a
temperatura ambiente debido a contenidos mas altos de Ni; otros elementos de aleacion
como N, C y Mn pueden reemplazar al Ni como estabilizadores de austenita. En
comparacion a los aceros inoxidables austeniticos comunes (AISI 304, 316 y 316L) [42],
los SASSs poseen mejor resistencia a la corrosion general y localizada (picado,
intergranular), especialmente en ambientes que presentan iones haluros (CI-, Br, F’), como
en el caso del agua de mar. Ademas, presentan altas propiedades mecanicas. Dentro de
esta gama de acero tenemos el 310, 904L, 254SMO, 709 entre otros, a continuacion, se

describe brevemente la composicion y aplicacion.

Acero inoxidable austenitico 310 es un acero de las opciones mas utilizadas para
aplicaciones de alta temperatura. Puede utilizarse a temperaturas de hasta 1150 °C en
sistemas con atmosfera sin azufre. Al igual que otros grados de acero austenitico, la
aleacion AISI 310 tiene excelentes propiedades mecanicas y estabilidad a altas

temperaturas. La aleacion debe sus propiedades a altas temperaturas a su alto contenido
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de cromo. Obviamente, el cromo también puede mejorar la resistencia a la corrosion y
oxidacion de la aleacion. Esta aleacion no solo es resistente a ambientes oxidantes de alta
temperatura, sino que también exhibe buena resistencia contra atmosferas carburantes.
Estas propiedades, y la alta resistencia a la fluencia, hacen que el acero AISI 310 sea una

opcion tipica para intercambiadores de calor y tubos de hornos[43].

Acero super inoxidable austenitico 904L (UNS NO08904) es un acero inoxidable super
austenitico (SASS) con un mayor contenido de Cr (= 20 % p/p), Ni (= 25 % p/p) y Mo (=
4.3 % plp), en comparacion con los aceros inoxidables austeniticos ordinarios. Por esta
razén, es mucho mas resistente a la corrosion por picaduras y corrosion por resquicio en
el agua de mar. Sin embargo, los altos contenidos de Cr y Mo hacen que este acero sea
inestable a altas temperaturas y se formen microestructuras heterogéneas que incluyen

fases intermetalicas y austenita interdendriticas[44].

Acero super inoxidable austenitico 254SMO es un acero inoxidable altamente aleado
compuesto por Cr (19.5 = 20.5 % p/p), Ni (17.5 =18.5 % p/p) y Mo (6.0 6.5 % p/p), N
(0.18~0.25 % p/p) y Cu (0.5%1.0 % p/p) para su uso en entornos inmensamente
destructivos, debido a su resistencia a la corrosion por picaduras [45]. En comparacion
con los aceros inoxidables austeniticos comunes, como AISI 304, 316 y 316L, es adecuado
para aplicaciones en entornos altamente agresivos, como sistemas de blanqueo de plantas
de celulosa, sistemas de desalinizacion, intercambiadores de calor y otros entornos que
contienen cloruro [42]. A diferencia del AISI 316 L y 904L presenta una alta resistencia
de la disolucion de la capa pasiva en entornos de soluciones con sulfato. Su alta resistencia
en medios agresivos acuosos en comparacion al 904L esta asociada al contenido de Mo

en la aleacion, presentando un 2 % de Mo en mayor proporcion al 904L [42,45].

Acero super inoxidable austenitico 709 es un acero inoxidable austenitico avanzado con
alto contenido de Ni (17.5 =1.5 % p/p) y Cr (19.5 = 20.5 % p/p), disefiado para aumentar

el rendimiento a la termofluencia y la resistencia a la oxidacion en comparacion con la
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aleacion AISI 310 utilizada convencionalmente para otras aplicaciones emergentes en las
industrias [9]. El aumento del contenido de niquel, la adicion de elementos estabilizadores
como niobio y titanio, otorgan un mayor rendimiento a la termofluencia al estabilizar la
fase austenita y aumentar la prevalencia de precipitados MX (M = Nb, Ti, X = C, N) [9].
Este acero se desarroll6 para tuberias de calderas y aplicaciones de temperatura elevadas
con aplicacion en reactores nucleares con rapidos enfriados por sodio y plantas de energia
ultrasupercriticas debido a sus altas propiedades mecanicas. En la actualidad se espera
aplicar en los reactores nucleares de 1V Generacion (GEN V) para prolongar la vida util

de los mismo entre 60-80 afos [46,47].

La Tabla 2 resume las propiedades mecanicas tipicas de los diferentes aceros SASS en
comparacion a los bases niquel. Se puede observar que las aleaciones base niquel 617 y
625 presentan mayores propiedades mecanicas que los SASS. Sin embargo, el alto
contenido de Ni se traduce en un elevado costo de dichas aleaciones en comparacion a los
SASS 709y 904 L.

Tabla 2. Propiedades Mecénicas tipicas de aceros inoxidables superausteniticos y base niquel.

Acero Rm (MPa) Rs (MPa) Alargamiento (%)

SASS

310 560 360 40

904 L 650 490 35
254SMO 550 300 36

709 640 270 30

Base Niquel

617 740 500 40

625 760 500 40

Rm: resistencia maxima a la traccién
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2.2.1 Elementos aleantes

A continuacion, se describe brevemente algunos de los principales elementos de aleacion

y su impacto en las propiedades mecéanicas y resistencia a la corrosion a altas temperaturas

Cromo: se adiciona generalmente entre 20-25 %, dentro de sus propiedades refuerza el
material mediante solucion solida, permite la estabilizacion de la ferrita, es formador
carburos y aumenta la templabilidad del acero. Confiere a la aleacion resistencia a la
corrosién y oxidacion térmica, sin embargo, en grandes cantidades aumenta la cinética de
precipitacion de la fase sigma, promoviendo la fragilizacion del material entre los 500 y
900 °C [48].

Carbono: Permite la estabilizacion de la austenita y es fundamental para la formacion de
carburos y carbonitruros, los cuales producen endurecimiento por precipitacion y
resistencia a la termofluencia [49]. Sin embargo, tiene un efecto negativo sobre la
resistencia a la corrosion y normalmente se mantiene por debajo del 0.03 % para evitar la

formacion de carburos de Cr en los acero inoxidables austeniticos [50].

Niquel: Es un elemento esencial en la mayoria de los aceros inoxidables austeniticos para
estabilizar la estructura austenitica a todas las temperaturas y, junto con el cromo, imparte
la mayoria de las propiedades fisicas y de resistencia a altas temperaturas a estos aceros
austeniticos [51].

Nitrégeno: Es un elemento importante de aleacion intersticial en los aceros inoxidables
austeniticos convencionales y avanzados. Es un fuerte estabilizador de austenita, el
nitrbgeno mejora la resistencia a la fluencia a temperaturas mas altas debido a (i) el
fortalecimiento de la solucion solida, (ii) el fortalecimiento de la precipitacion, (iii) la

formacion de complejos de soluto intersticiales y (iv) la disminucién de la energia de las
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fallas de apilamiento. Sin embargo, una gran cantidad de nitrogeno reducira la ductilidad
por fluencia [41].

Niobio: Actia como estabilizador de la ferrita y afinador de grano mejorando las
propiedades mecénicas, de manera similar al vanadio, pero para temperaturas superiores.
La adicion de Nb reacciona preferentemente con el C, evitando la formacion de carburos
de cromo y aseguran de este modo, la ausencia de variaciones de composicion de Cr en la
region proxima al limite de grano cuando el material es calentado dentro del intervalo de
temperaturas de sensibilizacion. Asimismo, el Nb en presencia de carbono y nitrégeno
forma carbonitruros de Nb de diferente estequiometria del tipo NbCxNy. La gran
diversidad de carbonitruros de Nb permiten disminuir la baja solubilidad del NbCxNy en
la austenita. Por otra parte, los carburos de Nb tienen mayores energias libres de formacion
que los carburos de cromo por cual son més estables. Por otra parte, la adicion de Nb
también previene la corrosion intergranular después de la exposicién a altas temperaturas,
y reduce la ductilidad. En general al agregar hasta el 0.8% de la adicion aumenta la
segregacion de P, esto se debe a que el Nb al reaccionar con el C reduce su actividad por
la formacién de carburos y reduce a su vez la competencia del P con el C por ocupar zonas
en limite de grano. [52].

Titanio: El efecto de titanio es muy similar al zirconio, vanadio y niobio, por ser un gran
formador de carburos aumenta la resistencia del material producto del endurecimiento por
precipitacion y le otorga una mayor resistencia al desgaste o abrasion. Los carburos de Ti
tienen mayores energias libres de formacion que los carburos de cromo, por lo que son
mas estables; asi el Ti y el Nb reaccionan preferentemente con el C y N, evitando la
formacion de carburos de cromo y asegurando, de este modo, la ausencia de variaciones
de composicion de cromo en la region proxima al limite de grano cuando el material es

calentado dentro del intervalo de temperaturas de sensibilizacién [41].
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Vanadio: Es un estabilizador de la ferrita, es poco usual verlo en aceros inoxidables
austeniticos, posee caracteristicas como afinador de grano y estabilizador a altas
temperaturas. La afinidad que tiene con el carbono y el nitrogeno de formar carburos de
vanadio o carbonitruros de vanadio favorecen para la resistencia a la termofluencia. Otra
ventaja del vanadio es que en presencia de carbono tienden a forman carburos de vanadio.
Al formarse dichos carburos dentro de la matriz de la fundicion producen un aumento

significativo de la dureza del material [52].

Molibdeno: es un elemento ferritizante que contribuye al endurecimiento por solucién
solida, es un formador de carburos y estabiliza las fases M2X y M23Cs. Adiciones mayores
a un 1 % promueven la formacion de MesC, fase Laves y ferrita delta. EI molibdeno
también puede facilitar los precipitados de carburo y mejorar la resistencia contra la

corrosion [53].

Manganeso: es un estabilizador de la austenita y suele utilizarse como sustituto del niquel.
Se adiciona en sistemas de fundicion en atmdsfera abierta ya que aumenta la solubilidad
de N en la aleacion. Este incremento de la solubilidad N en la aleacion aumenta la
resistencia a la corrosion localizada. Sin embargo, altos contenidos de manganeso pueden

exhibir indeseablemente resistencia a la corrosién

Silicio: se afladen en menos de 0.5 % en peso como desoxidantes, otorga fluidez al metal
liquido, aumentar la maquinabilidad, mejorar la trabajabilidad en caliente y aumentar la

resistencia a la corrosion.

Cobre: es un elemento estabilizador de la austenita, inhibidor de la ferrita, y que al ser
afiadido a los aceros inoxidables suministra cierta nobleza a la aleacion, al ser un elemento
mas noble que el hierro. EI Cu es soluble en los aceros inoxidables austeniticos hasta
cantidades del 5 %. Aumenta la adherencia de la pelicula pasiva cuando el acero se expone

a elevadas temperaturas, retarda el endurecimiento por deformacion en frio. En general,

34



proporciona una mayor resistencia a la corrosion a los aceros sometidos a la accion del
acido fosforico y sulfurico [54]. Li et al [55] estudiaron el efecto de la adicion de cobre en
aceros SASS (20 % Cr-18 % Ni - 6 % Mo - 0.2 % N) en la resistencia al picado a través
de impedancia electroquimica, obteniendo que la adicion de Cu reduce significativamente
la cantidad de picaduras, la profundidad del picado y el area méxima de corrosion, siendo
la relacion de 1 % de Cu la que mejores resultados presenta.

Cerio: es una tierra rara que mejora la resistencia a la oxidacion de los aceros resistentes
a alta temperatura. Dado que mejora en la adhesion de las peliculas de 6xidos o resistencia
al desprendimiento debido a un efecto de incrustacion, adsorcion de vacios o reduccion
de la concentracion de azufre cerca de la interfaz 6xido-metal. Reduce la velocidad de
oxidacion debido a la oxidacion preferencial de Cr o la segregacion en el limite de grano
de iones de Ce. Modifica la estructura de la pelicula de 6xido, asi como la formacion de
Oxido de Cr en la capa de Oxido interna debido a la oxidacion selectiva de Cr y la

subsiguiente supresion de la creacion de 6xidos a base de Fe [25].

La adicién de pequefias cantidades de tierras raras (0.001-0.025 % p/p) puede tener un
efecto refinador de grano efectivo ya que pueden mejora la estructura de solidificacion.
Pequenas adiciones de Ce en aceros austeniticos pueden inhibir el crecimiento de cristales
columnares y refinar la estructura de solidificacion. Por otra parte, la adicion de Ce al
acero 10Cr6, la estructura de solidificacion se refinaba significativamente y la segregacion
de C y la precipitacion de carburos aparentemente se reducian. Otras investigaciones
proponen que el Ce aumentaba notablemente la proporcion de la regién cristalina
equiaxiales y reducia la segregaciéon de Sy P en un acero con bajo contenido de carbono.
Wang y col demostraron que Ce promovio la nucleacion de la fase 8 y, por lo tanto, inhibid

la precipitacion de la fase o durante el proceso de solidificacion de S31254.[56]
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2.2.2 Precipitados

El mecanismo de endurecimiento a alta temperatura en la mayoria de los aceros
inoxidables superausteniticos se origina por la formacion de precipitados finos que se
forman durante el servicio de material expuesto. Los principales precipitados usados para
incrementa la resistencia a la termofluencia en los SASS son M23Cs y MX. se describen
estos en termino de propiedades y su influencia a alta temperatura. También se sefialan las
fases intermetéalicas (sigma, X, Chi, laves y fase Z) que puede formarse en estos aceros y

como afectan las propiedades mecénicas y de resistencia a la corrosion.

Fases Sigma y Chi (o y %): son fases intermetalicas de caracter duras y fragiles,
compuesta por Cr y Mo, estables en un rango de temperatura entre los 560 y los 980 °C.
La fase o es causada por la descomposicion de la austenita, cuando grandes cantidades de
Cry a veces Mo difunden dentro de la matriz austenitica. En los aceros inoxidables, sus
efectos son nefastos porque disminuyen la ductilidad y reducen la tenacidad en forma
drastica. Adicionalmente, estos precipitados ricos en Cr impiden o reducen las
caracteristicas de la capa de 6xido de Cr superficial, reduciendo dréasticamente la
resistencia a la oxidacion a alta temperatura (corrosion general) y promueven la corrosion
intergranular en los SASS [57]. La posibilidad de formacion de fase sigma dependera de
la composicidn quimica de la austenita residual después de la precipitacion de carburos y

nitruros que se forman primero [58].

MX: son nitruros, carburos o carbonitruros de V, Nb, Ta o Ti con un parametro cristalino
que varia entre 0.413 y 0.447 nm [59]. La nucleacion de los precipitados ocurre en las
dislocaciones dentro de la matriz y en los limites de subgrano durante el recocido. A altas
temperaturas los precipitados dificultan el movimiento de las dislocaciones libres y los
limites de subgrano, aumentando la resistencia a la fluencia térmica. Estos precipitados se

forman debido a la adicion de elementos estabilizadores (titanio, niobio, vanadio) en
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2.3

2.3.1

combinacion con el C y N. Generalmente presentan una estructura cristalina cubica

caracteristica después del recocido de precipitacion [58].

Carburo M23Cs: Los carburos M23Ce presentan una estructura FCC con parametro que
varia de 1.048 nm a 1.080 nm. La nucleacion se produce de forma heterogénea durante la
solidificacion y la mayoria de los carburos M23Ce precipitan en los limites de grano de
austenita. Sin embargo, utilizando una temperatura de solubilizacion sobre los 1080°C, se
logra a la disolucion total de los carburos M23Ce, los cuales vuelven a formarse con una
distribucion mas uniforme y con un tamafio pequefio a las temperaturas se servicio
cercanas a los 600 °C. La generacion de fase o y chi producto de la termofluencia del acero
produce un empobrecimiento de Cr en la matriz de la aleacidn, siendo la aleacion mas
susceptible a la oxidacion por la sal fundida generandose un mecanismo de corrosién en

la planta térmica solar.

Termofluencia

Se define como la deformacion plastica lenta y continua de los materiales durante tiempos
prolongados de baja carga y altas temperaturas [60]. Es un proceso termodinamico activo,
dependiente del tiempo, altas temperaturas y esfuerzos menores al esfuerzo de fluencia,
donde las temperaturas son aproximadamente de 0.4 Tm (Temperatura de fusién) [61]. Es
por lo que existe una demanda en la produccion de nuevas aleaciones con altas resistencia
mecénica en diversos sectores plantas térmicas solares, calderas, termoeléctricas y
centrales nucleares exige la evaluacion de materiales que puedan operar a altas

temperaturas y periodos de servicio mas largos

Curvas de termofluencia y caracteristicas

El comportamiento de las curvas de termofluencia de los materiales se determina mediante

pruebas de traccion uniaxial sometida a la temperatura de interés bajo una carga constante
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o considerando un esfuerzo constante. Generalmente utilizan preferentemente los ensayos
a carga constante por su simplicidad, registrandose la deformacion pléstica acumulada a
lo largo del tiempo. Los resultados obtenidos de la prueba termofluencia permiten obtener
el grafico de la deformacion plastica (€) acumulada en funcién del tiempo y el grafico de
la derivada de la velocidad de deformacion (&) versus el tiempo, para una probeta con
longitud de referencia. La Fig. 2a y Fig. 2b muestra las curvas tipicas de las curvas de
termofluencia en funcién del tiempo. Al instante de aplicar la carga (t ~ 0) se observa una
deformacion instantanea que esta compuesta por de una deformacion elastica (recuperable
al soltar la carga), inelastica (recuperable con el tiempo al soltar la carga) y plastica (no
recuperable). En las curvas de termofluencia se describen tres estados o etapas de la
termofluencia, pudiendo o no estar presente las tres etapas que se describen a

continuacion:

Termofluencia Primaria

En esta etapa la velocidad de deformacién disminuye con el tiempo hasta un valor
constante. La velocidad de termofluencia decreciente durante la etapa de fluencia primaria
se ha atribuido en mayor parte al endurecimiento por deformacion, el cual ocurre por el

reordenamiento de las dislocaciones en el proceso de deformacién del metal

Termofluencia Secundaria

Corresponde de estado estacionario en la cual la velocidad de deformacién se mantiene
constante o una velocidad minima de fluencia. Esta etapa es de gran importancia ya que
permite comprender los mecanismos de termofluencia que controlan la velocidad de
deformacion y sirve como parametro de disefio. La velocidad de fluencia minima o de
estado estacionario, £m (esfuerzo minimo) en termofluencia a alta temperatura es funcion
unica del esfuerzo aplicado y la temperatura. En la deformacion plastica ocurrida en esta

etapa de la termofluencia puede depender de varios mecanismos [41,62].
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Termofluencia Terciaria

Corresponde al incremento continuo de la velocidad de deformacidn hasta que la probeta
se rompe en el momento de la fractura. Este incremento puede estar asociado con cambios
metallrgicos y el crecimiento del dafio por fluencia, como la formacion de cuellos,
formacion de vacios internos y/o el engrosamiento del precipitado.[41]. Este incremento
pasa a menudo desapercibido hasta que se forma un cuello; a partir de este instante la

velocidad aumenta rapidamente produciendo el estado terciario.

€. C)
(@) Creep en tres etapas
€ 5 velocidad de creep
g g tacionario
& g és es
5 506 (11) (111) 5 (1) (11) (111)
=4 ]
e 4 5 t 5 & 5} &
S & o ()
L]
a (b)Creep en dos etapas L
3
0 velocidad min
>
— de creep
@ -
€n O Emin
N (111) (1) (I17)
b t b 3
() log ®
Tiempo Tiempo

Fig. 2. Curvas tipicas de termofluencia. (a), (b) y (c) se observan las curvas de termofluencia
para un metal bajo condiciones de carga y temperatura constante y en (d), (e) y (f) las curvas de
velocidad de deformacion [62]
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2.3.2

2.3.3

2.34

Métodos parametricos

Permiten la estimacion de la vida remante de un material expuesto a ensayos de
termofluencia, ya que al incrementar la temperatura del ensayo se incrementa la velocidad
de deformacion del material por la accion térmica. Esto permite que en un ensayo de corto
tiempo se pueda aproximar a lo que ocurriria durante la vida en servicio de un material.
Esto nos da una base mas confiable para la extrapolacion. En estos métodos la
deformacion total permisible, o la rotura, es impuesta dentro del tiempo de ensayo, usando
una temperatura mayor que la de trabajo. El tiempo requerido a alta temperatura es luego
convertido al tiempo correspondiente de la temperatura de trabajo mediante parametros
tiempo-temperatura. Los métodos paramétricos se basan en parte tedrica (una

modificacion de la ecuacion de Arrhenius) y en parte empirica.

Método de Larson-Miller

Es un método paramétrico fundamentado en la metalurgia fisica basado en el analisis de
la microestructura, los ensayos mecanicos convencionales de probetas o la medicion de
otras propiedades del material. EI método de Larson-Miller (LMP) esta dirigido a
relacionar las propiedades con pardmetros de facil manejo ingenieril que brinda
informacidn sobre el tiempo de vida hasta la fractura. La metodologia de Larson-Miller
es empleada para disefiar equipos o para determinar la vida remanente de los componentes
que se encuentren en servicio. Su uso se ha masificado gracias a la confiabilidad de sus

resultados y por la facilidad de manejo.
Fundamento tedrico
Se basa en el comportamiento del material en régimen de termofluencia, la zona que

interesa estudiar corresponde a la etapa secundaria (I) o etapa estacionaria, ya que aqui

se encuentra la zona de trabajo en la cual la microestructura se mantiene casi constante.
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El método de Larson-Miller tiene como principio basico que la energia de activacion se

mantiene constante, de modo que su diferencial resultante esta dado por la ecuacion:

de = A * e_% dt (Ec. 1)
Donde de/dt es velocidad de termofluencia, A es una constante adimensional, Q es la
energia de activacion de Creep, R es la constante universal de los gases y T es la
temperatura absoluta. Integrando la ecuacion (1) y descartando la constante de integracion

para considerar solo la termofluencia secundaria o estacionario ¢s, la ecuacion queda:

& =A(0) * t * e_% dt (Ec. 2)
Los términos t-e—Q/RT corresponden al pardmetro conocido como el parametro
temperatura-tiempo compensado de Sherby-Dorn, dado por la ecuacién 3. Si se representa
la deformacién para una carga dada en funcion de este parametro se obtendra una Unica

curva.

0 =txerdt (Ec.3)
Aplicando el logaritmo del pardmetro mencionado anteriormente se obtiene:
logf = logt — RQ—T *loge dt (Ec.4)
Como el logaritmo es en base 10, se calcula este valor para e y se le denomina M
loge = M = 0.43429 dt (Ec. 5)
Reemplazando en la ecuacion 4 se obtiene:
MQ

Logt = log® +Edt (Ec. 6)
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Multiplicando la Ec. (6) por 1/T y evaluando para dos ensayos realizados al mismo
esfuerzo y diferente temperatura se tiene que la energia de activacion Q para producir la

tasa de deformacidn constante es igual para ambos ensayos por lo tanto se tiene:
Q = (logt —log§) 1 (Ec. 7)
Para dos ensayos al mismo esfuerzo Q1=Q2 por lo tanto se tiene que:

(logt; —log8,) = (logt, —logh,) = —C (Ec. 8)

C: constante de Larson-Miller.

De manera que representando logt versus 1/T para una carga constante obtendremos las
curvas que se muestran en la Fig. 3, las cuales deben converger en el punto logt=log6=—C,
se asume que 6 no depende de la carga. Para la mayoria de las aleaciones la constante C
de Larson-Miller cuando existe termofluencia secundaria varia entre 20 y 30 segun el
material. A partir de la ecuacion 6 se puede definir el parametro de Larson-Miller, como:

T*(logt + C) = =% = LMP dt (Ec. 9)

La ecuacion 8 enuncia que, para un esfuerzo dado, el pardmetro de Larson Miller
permanece constante para las distintas combinaciones de temperatura y tiempo, lo que
hace posible las predicciones a largo plazo a partir de los datos obtenidos de ensayos de
corta duracion y a mayor temperatura. Finalmente, la ecuacion (10) permite despejar tr
definido como el tiempo de ruptura del tubo, calculado en funcion de la temperatura y

esfuerzo de trabajo:

LMP =T * (logt, + C) (Ec. 10)
Donde la constante C se obtiene de un ensayo de termofluencia del material teniendo en

cuenta que para un mismo esfuerzo el LMP es constante.
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Fig. 3. Esfuerzo de ruptura para diferentes esfuerzos en la determinacion del parametro de
Larson-Miller[60].

Corrosién

Es definida segun Uhlig como el ataque destructivo de un metal, por la reaccion quimica
o0 electroquimica con el medio de exposicion [63]. Es un proceso en el cual un metal o
aleacion es transformado de metal a su estado combinado o también es definida como la
destruccidn de un metal o aleacion por cambios quimicos o electroquimicos o disolucion
fisica. Desde el punto de vista termodindmico se define como el deterioro de un material
que se debe a un ataque quimico el cual se produce de manera espontanea es decir AG <
0. Este deterioro en su mayoria ocurre ya que los metales extraidos se encuentran en forma

de carbonatos, sulfatos, 6xidos o silicatos; en estado de oxidacion de equilibrio.
Corrosion electroquimica
Es un proceso en el cual un metal o aleacion es transformado de metal a su estado de

menor energia o también es definida como la destruccion de un metal o aleacion por

cambios quimicos o electroquimicos (disolucion fisica). Para que ocurra este tipo de
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corrosion se necesita de cuatro factores fundamentales: un &nodo, un catodo, un conductor
electronico y un conductor ionico. El anodo es donde ocurre la reaccion, el catodo ocurre
la reaccion de reduccion, conductor electronico en el cual migran los electrones desde el
anodo por medio del electrolito hacia el catodo y el conductor iénico. La corrosion se debe
a la actuacion de pilas electroquimicas en la cual los electrones migran desde el &nodo al
catodo por medio del electrolitico, produciéndose una diferencia de potencial, lo que da
como resultado una corriente eléctrica [64]. La Fig. 4 muestra un diagrama esquematico
del proceso de corrosion en hierro. Las principales reacciones de corrosion considerando

el hierro como ejemplo se describen a continuacién:

Fezoa . XHZO Sitio

Sustrato de
Fierro °

Fig. 4 Diagrama esquematico del proceso de corrosion[45].

Reacciéon de Oxidacion:

Fe - Fe?t + 2e~ (Ec. 11)
Reaccién de Reduccion:

Soluciones Acidas:

Reduccién de Hidrogeno 2H* + 2e~ -» H, (Ec. 12)
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2.4.2

Reduccion de Oxigeno 0, +4H" + 4e~ - 2H,0 (Ec. 13)

Soluciones Basicas:

Reduccion de Oxigeno 0, + 2H,0 + 4H" + 4e~ > 40H~ (Ec. 14)

Electronacion del Agua  2H,0 + 2e~ - H, + 20H~ (Ec. 15)

Corrosion a alta temperatura

Se denomina corrosion seca u oxidacion a elevada temperatura al proceso por el cual
ocurre una oxidacion directa se del metal con el medio por reaccidn quimica. La oxidacion
suele ser la reaccion de corrosion a alta temperatura mas importante en estos procesos
comerciales. La corrosion a alta temperatura en ambientes gaseosos se interpreta
comunmente como aquella que tiene lugar por encima de la temperatura a la cual los
liquidos corrosivos pueden condensarse, causando corrosién por punto de rocio. Si bien
la mayoria de los procesos de corrosion a alta temperatura tienen lugar tipicamente a
temperaturas bastante altas, por encima de los 500 °C, tales fenémenos pueden tener lugar
a temperaturas incluso mas bajas. La interaccion con ambientes gaseosos comprende gran
parte de la corrosion a alta temperatura y puede ocurrir la interdifusion entre materiales y
otros solidos [65]. Existen varios tipos de corrosion a altas temperaturas, las cuales son
clasificadas dependiendo del tipo de ambiente oxidante: haluros, diéxido de carbono,
nitrégeno, metales fundidos, sales/cenizas, sulfuros compuestos de bajo punto de fusién,
sales fundidas. Generalmente los fallos causados por el proceso de oxidacion pueden ser
muy diferentes y dependen de las condiciones a la que este expuesto los materiales en
condiciones humedas (&cidos o sales), condiciones secas a alta temperatura (superior a
500 °C) o a diferentes atmdsferas agresivas (O, corrosion en caliente, azufre, cloruro).
Cualesquiera que sean las condiciones expuestas, los materiales se degradan y se

desintegran mas o menos, siguiendo diferentes mecanismos [66]. Los mecanismos que
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controlan estos diferentes tipos de corrosion son fundamentales para intentar mejorar la
resistencia a la corrosion de los materiales y prolongar su vida util en condiciones
adversas. En este sentido, la termodindmica y cinética deben tenerse en cuenta al estudiar
el proceso de corrosion; por lo cual la mejor proteccion consiste en disminuir las tasas de

corrosion [67,68].
Termodinamica

La corrosion a alta temperatura implica la reaccion de un metal (M) con un gas oxidante,
en este caso oxigeno. El metal inicialmente absorbe oxigeno y luego se produce una
reaccion quimica para formar un oxido. Este oxido puede ser un sélido adherido a la
superficie del metal base. Por lo tanto, el éxido primero se nuclea y luego crece para
formar una incrustacion en la superficie del metal [69]. Dependiendo de su cinética de
crecimiento, la capa puede o no proteger la matriz del metal La formacion de un éxido se

puede describir generalmente por la ecuacion 16:
%"M + 0, = %"MXO2 (Ec. 16)

Presentada de esta manera, la oxidacion de metales a alta temperatura puede parecer una
de las reacciones mas simples; sin embargo, la ruta de reaccion y el comportamiento a
menudo implican una serie de fendmenos y procesos que dependen de una variedad de
factores. De hecho, a la misma temperatura para una reaccion gas-metal determinada, se
pueden observar velocidades de reaccion drasticamente diferentes (lineales, parabdlicas o
de cualquier otro tipo) cuando se altera la composicion gaseosa de la atmdsfera y las
presiones parciales relativas de los gases. componentes son diferentes[69,70]. En
condiciones de equilibrio, la ley de accion de masas la ecuacion da es:
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2
Ky = S22 (Ec. 17)

y
aM ao,

donde K es la constante de equilibrio dependiente de la temperatura y a; es la actividad
quimica de la especie i. En la mayoria de los casos, se supone que en los sélidos (metal y
Oxido) estan en su estado estandar puro, por lo que sus actividades se definen como la
unidad. A temperaturas relativamente altas y presiones moderadas, el gas oxidante puede
tratarse como ideal; es decir, la actividad del oxigeno se puede aproximar por su presion

parcial en atmosferas. Por lo tanto, la ecuacion 12 se simplifica a

Ky = —— (Ec.18)

02

donde PO es la presion parcial de oxigeno. Termodinamicamente, la reaccion 11 para
cualquier metal puede tener lugar espontaneamente de izquierda a derecha cuando su
cambio total de energia libre de Gibbs es negativo. Para la ecuacion 11, el cambio de

energia libre de Gibbs en condiciones isobéaricas se da como:
AG = AG® + RTInK,; (Ec. 19)

donde AG es la energia libre de Gibbs estandar de formacion del 6xido a temperatura
absoluta T y R es la constante de los gases. Si AG=0, el sistema esta en equilibrio y si AG>

0, la reaccion es termodinamicamente desfavorable. En equilibrio (AG=0)

AG = — RTInK; = RTInP,, (Ec.20)

En el equilibrio las velocidades de reaccion directa e inversa son iguales, la presion de

disociacion del 6xido se puede definir a partir de la ecuaciéon 15 como:

2

. 0
P3s = exp (ARLT) (Ec. 21)
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El metal M solo puede oxidarse al 6xido MxOy a la temperatura T si la presion ambiental
parcial de oxigeno es mayor que la presion de disociacion definida por la ecuacion (16).
Para las condiciones habituales de temperatura y presion constantes, la funcién auxiliar

AG?® suele describirse mediante la relacion simple
AG = AH®° — TAS° (Ec. 22)

donde AH® es la entalpia de reaccion y AS° es el cambio de entropia en condiciones de
estado estandar. Existen valores de AH® y AS° para determinar de AG® a cualquier
temperatura. Por otra parte, al graficar la ecuacion 22 de AG® en funcion de la temperatura
T se genera una linea recta, esta linea normalmente cambia su de pendiente al formarse
una nueva fase. Una representacion de la energia de Gibbs en funcién de la temperatura
es denominado diagrama de Ellingham, este representa la dependencia de la temperatura
de AG® para varias reacciones de oxidacion comunes en un estado estandar (PO,=1 atm).
El diagrama de Ellingham muestra la estabilidad termodinamica relativa de los dxidos
indicados, para la mayoria de los éxidos paralelas y con pendiente positiva. Esto es
atribuido a que la entropia de un gas es mucho mayor que la de un sélido. Al analizar el
término de la entropia para las reacciones de oxidacion nos queda, la ecuacién 18. lo cual
implica que es mayor que cero. Al analizar la PO en el diagrama de Ellingham (anexo 1)
se observa que los 6xidos que se encuentran mas abajo en el diagrama son mas estables 'y,

en consecuencia, tienen valores de presion de disociacion de O2 mas bajos

AAG° o o
7 = —AS° = SOZ (EC 23)

Cinética

La cinética de oxidacion que ocurre en una reaccion de un metal con un agente oxidante
para formar una capa de 6xido o producto de corrosion puede estimarse con el aumento

de peso del metal expuesto. En el cual la cinética es heterogénea porque la superficie
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metalica reacciona con el oxigeno. Los mecanismos que ocurren durante la oxidacion de
alta temperatura son complejos y la velocidad de oxidacion formada puede cuantificarse
por el cambio del espesor de la capa x (cm) o por el aumento de peso AW (mg cm™). En
la oxidacion estan directamente relacionados dos parametros: volumen molar de 6xido
Vox (cm® 0 mol™) y la cantidad estequiométrica de oxigeno en el 6xido MxOvy (Mo es el
peso atomico del oxigeno) [70]. De acuerdo con la oxidacion ocurria se obtiene la

siguiente ecuacion:

x =29X AW (Ec. 24)
YMo

La formacion de incrustaciones de 6xido también puede estar relacionada con el consumo

de metal, la relacion entre AW y el espesor del metal consumido (x) viene dada por:
Vim
x =—— AW (Ec. 25)
YMo

donde Vm es el volumen molar del metal (cm® o mol?) y y es el factor estequiométrico
para el producto de la capa de 6xido (y=y/x en MxOy). Para la mayoria de los metales, la
velocidad de oxidacion sigue una o mas de las tres posibles leyes cinéticas: lineal,
logaritmica y parabdlica. El tipo ley cinética depende de la formacion de la incrustacion
de oOxido, el cual separara la capa metal del oxigeno gaseoso. Para que la reaccion de
oxidacion continte uno de los reactivos debe progresar a través capa para formar mas
oxido en las interfaces 6xido/gas, 6xido/metal 0 ambas. Los mecanismos por el cual ocurre
este proceso dependeran de como los reactivos difundan a través de la capa de oxido, por

lo cual el estudio de la cinética es gran importancia.

Ley de velocidad lineal: En ciertas condiciones la oxidacion de un metal ocurre a una
velocidad constante en funcion a ley de velocidad lineal, la cual se expresa en la ecuacion

21; donde x es el espesor de capay ki es la constante de velocidad lineal.
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b)

x = kit (Ec.26)

La velocidad lineal es el resultado de una reaccion de fase limite controlada por un proceso
de transporte. En la cinética lineal es posible que el 6xido sea volatil o este fundido y se
puede observar agrietamientos en la capa o la formacion un 6xido poroso que no protege
al metal. En este tipo de cinética la velocidad de oxidacion nunca disminuye por lo cual
el consumo del metal ocurre en un tiempo relativamente corto. Ademas, al irse
incrementando el espesor de la capa de Oxido pueden desarrollarse microfisuras y

porosidad, lo que reduce la proteccion [69,70].

Ley de velocidad parabdlica: A alta temperatura, el crecimiento inicial de la capa de
oxido suele ser muy rapido; sin embargo, la velocidad de reaccién finalmente disminuye
cuando el grosor de la capa alcance los 0,5 mm. En este punto el transporte de las especies
reactivas a través de la capa de oxido controla la velocidad de oxidacién. La cual es llevada
a cabo por la difusion de los reactivos a través de la capa de 6xido, en la cual la difusion
es independiente del tiempo [69,70]. La cinética parabdlica es el resultado del incremento
del espesor de oxido (x) el cual se incrementa con el aumento del tiempo(t). Este
incremento del espesor de capa aumenta la distancia de difusion de los reactivos,
disminuyendo la velocidad de oxidacion.

dx _kp
=== (Ec.27)

donde kp es la constante de proporcionalidad, al integrar la ecuacion 22 resulta:
x? =kpt +C (Ec.28)

donde kp ES la constante de la velocidad parabdlica (kp = 2k"p) con unidades tipicas de
cm? s1. Otra forma de la ecuacion de la velocidad parabélica viene dada por la ganancia
de peso (g cm 2):

AW? = kpt + C (Ec. 29)
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Donde la unidad de kp es g cm™s™. La ley de velocidad parabdlica es el estandar para el
andlisis de la cinética de oxidacion a alta temperatura, en la que la difusion a través de la
capa relativamente gruesa controla las velocidades de reaccion. El proceso de aumento de
grosor de capa es controlado por difusion térmica activa difusion, lo que significa que la
velocidad aumenta exponencialmente con la temperatura, como lo indica la ecuacion de

Arrhenius:

kp = koexp (g) (Ec. 30)

ko es una constante en funcion de la composicion del 6xido y la presion del gasy Q es la
energia de activacion para el crecimiento de la capa de Oxido. Las desviaciones de la
cinética parabolica generalmente se analizan en términos de efectos quimicos y
metaldrgicos sobre las velocidades del proceso o procesos de difusion relevantes. La ley
de velocidad parabdlica no se cumple en las primeras etapas de oxidacion, pues esta ocurre
cuando el espesor de capa es alto y suficientemente continuo.

Ley de velocidad logaritmica: Ocurre A bajas temperaturas (300 < T <400 °C) las tasas

de oxidacion suelen ser inversamente proporcionales al tiempo, es decir:

dx k

donde k es una constante, al integrar a la ecuacién de 23 se obtiene a la ley de tasa
logaritmica, en el cual ka y kb son constantes (ecuacion 27). La ley logaritmica ocurre en
capas de Oxidos delgadas y a bajas temperatura.

x = kalog (kbt + 1) (Ec. 32)
En general en las aleaciones es mas complejo la determinacion del mecanismo de

corrosion asociado al estudio termodinamico y cinético, ya que es mas complejo dicho
estudio [69,70].
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2.4.3 Corrosion en sales fundidas

Las sales fundidas se utilizan en los sistemas de energia nuclear y solar como medio para
la transferencia y almacenamiento de calor debido a su alta conductividad térmica y
capacidad calorifica. Se ha utilizado mezcla de nitratos de sodio y potasio para el
almacenamiento de energia en colectores solares. Sin embargo, las temperaturas de
funcionamiento de hasta 700 °C plantean desafios importantes. Dado que la velocidad de
corrosion en las sales fundidas es tipicamente una forma de oxidacion, el ataque suele
exacerbarse en la interfase sal-aire. Desde este punto de vista, el tipo de sal fundida
empleada en dicho proceso es una variable importante en el disefio o seleccion de material

empleado en tuberias, valvulas tanques [65].

La seleccion de la sal fundida en las plantas térmicas solares es de gran importancia, ya
que las propiedades térmicas y fisicas de la sal juegan un papel crucial en el mecanismo
de corrosion a altas temperaturas originado en el material expuesto a las misma. La Tabla
3 muestra las mezclas de sales fundidas, en conjunto con las propiedades térmicas y fisicas
que han sido estudiadas por investigadores en plantas térmicas solares. Dentro de las sales
fundidas mas utilizadas se encuentran: la sal solar, Hitec, Hiitec XL y sales de cloruros
entre otras. La sal solar es una mezcla eutéctica binaria de 60 % NaNOsz y 40 % KNO3
utilizada por su bajo punto de fusion y alta estabilidad térmica respectivamente. Las
mezclas experimentales basadas en nitratos, nitritos, carbonatos y cloruros también siguen
siendo consideradas en funcién de sus propiedades y se siguen estudiando para una
evaluacion completa de su aplicabilidad debido a implicaciones técnicas, econémicas y

corrosion de los materiales.
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Tabla 3. Propiedades térmicas y fisicas de sales fundidas [12,71].

L Temperatura de Limite de Conductividad
Sales Composicion en peso » . o
) Fusidon estabilidad térmica
Fundidas (%)
) C) (W m 7K™)
NaNO3 (60)-KNOs3
Sal Solar 220 600 0.55a400 °C
(40)
) NaNO;3 (7)-KNOs3
Hitec 142 535 0.2a300°C
(53)-NaNO; (40)
NaNOs (7)-KNO3
120 500 0.52a300 °C
(45)-Ca(NOs3); (48)
NaNO;-KNO3z-NaNO;
130 600 N/A
(28/52/20)
KNO3-NaNO,-Ca(NO3):
) <80 500 0.43a300 °C
Hitec XL (50-80/0-25/10-45)
NaNO3-KNO3z-NaNO,-
Ca(NOs), (9-18/40- <95 500 0.65a 250 °C
52/13-21/20-27)
NaCl-KCl-znCl;
250 800 N/A
(13.4/33.7/52.9 mol%)
Nitratos NaNO; (28)-KNOs3
. ) 130 600 N/A
Na—K-Li (52)-LiNOs (20)
Li-COs3 (32.1)—
Carbonatos
) Na,COs3 (33.4)— ~400 800-850 N/A
LiNaK

K»COs (34.5)

2.4.4 Mecanismos de Corrosion

Los mecanismos de corrosion principales dependen de las especies del anion en la sal, las
cuales pueden ser divididas en oxianionicas y sales de haluros. La corrosion en ambos
grupos de sales presenta usualmente un modelo acido o basico similar a soluciones
acuosas. La diferencia entre el mecanismo acuoso y en sales fundidas son las especies

i6nicas consideradas, donde para sales fundidas es un ién cargado negativamente en
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comparacion con soluciones acuosas, donde el i6n es positivo [72]. En el modelo
acido/base, las sales oxianionicas (iones de la forma AOy?) se disocian en especies idnicas
por la temperatura de fundicion, de acuerdo con la reaccion 32 representada en la Figura

6, donde R es el metal alcalino.

R,AO, < xR** + A0, ” Ec. 33

Las especies oxianionicas promueven la disociacion dependiendo de los factores
ambientales. Esto conduce a una reaccién similar (acido/base), la cual es el mismo
principio en el mecanismo en soluciones acuosas. En sales fundidas esta relacion se
conoce como el modelo de Lux-Flood para oxianiones especificos (Carbonato, sulfato,

nitrato, hidroxido):

General: AOy % < AOy1 "272+ 072 (Ec. 34)

El modelo &cido / base de Lux-Flood define la base como el ion 6xido (O2) y el 4cido
como el aceptor de iones Oxido, es decir, la especie de dxido gaseoso (AO y-1*2°2). El i6n
02 juega un papel similar al i6n H* en soluciones acuosas, ya que es la especie
intercambiada en las reacciones acido-base. De la misma manera que las soluciones
acuosas, donde la concentracion del i6n H* define la acidez, la basicidad de una sal fundida
se puede definir por la concentracion del ion O, Esto se describe con el término pO~?,
donde:
pO~2 =-log (072 (Ec. 35)
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Fig. 5. Mecanismo de corrosién en plantas de energia solar con sistema de almacenamiento de energia
térmica en sales fundidas [73]
La disolucién del 6xido metalico puede ocurrir por vias acidas o basicas (Fig. 6). La

disolucion acida ocurre cuando la actividad de O™ 2 es baja en la masa fundida, el 6xido
metélico se disociara dando como resultado iones de Oxido e iones metélicos
potencialmente solubles (reaccién):

MxOy < xM*Z +y0 2 (Ec. 36)

Una sal fundida con abundancia de iones O se denomina béasica. El exceso de iones de
Oxido reacciona con el 6xido metalico a través y crea aniones de 6xido metalico que

también pueden ser solubles en la sal.
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|\/|x()y‘|'Z()_2 © I\/GC)y+z_2 (EC 37)

El mecanismo de corrosion también depende de los factores ambientales y en esencial a
la presencia de la actividad ion O, el cual tendra un efecto en la velocidad de corrosion
de la especie de metal. El estudio del comportamiento del metal o aleacién para
condiciones acido / base especifica en el equilibrio puede ser estudiado mediante el
diagrama de fase pO™2en funcion del metal especifico atacado. Estos diagramas pO~2son
analogos a los diagramas de Pourbaix en corrosion acuosa, que utilizan el pH y el potencial
para describir las condiciones del sistema. Los diagramas de fase pO 2 difieren de los
diagramas de Pourbaix ya que utilizan la presion o concentracion parcial de gas para

definir la acidez / basicidad del sistema.

Las impurezas, humedad, éxidos e hidroxidos pueden estar presentes en las sales y son

oxidantes potenciales. Estas impurezas pueden conducir a una tasa de corrosion

inicialmente alta hasta que las impurezas se agotan y la corrosién es impulsada por un

mecanismo diferente. En este sentido investigaciones realizadas por Fernandez et al [74]

estudiaron el mecanismo de corrosion de sales fundidas de nitratos en materiales de

almacenamiento de energia térmica, observando las siguientes reacciones de reduccion:
NO3 + 2e~ & NO; + 0%~ (Ec. 38)

Generando a su vez sobre las aleaciones oxidacion del hierro:

Fe + 0>~ & FeO + 2e~ (Ec. 39)

3Fe0 + 02~ o Fe,0, + 2e~ (Ec. 40)

56



Asimismo, se deben considerar los efectos de la formacion de varios iones de éxidos
durante la corrosion. Por lo cual Jong et al [75] investigaron sobre el efecto del O (6xido),
O2% (perdxido) y Oz (superdxidos), obteniendo como producto la formacion de iones de

oxidos inestables en nitratos fundidos, como lo descritos en las siguientes reacciones:
0?~ + NO; < NO; + 0%~ (Ec. 41)
03~ + 2NO3 < 2NO; +20; (Ec. 42)
Otros autores han estudiado la formacion de estos 0xidos durante la corrosion en nitrato
[76,77]. En Na:0O y K0, los cationes K™ Y Na" tienen diferentes afinidades por los iones
Oxidos y superoxidos formados:

2Na* + 0%~ & Na,0 (Ec. 43)

2K* +20; © KO, (Ec.44)
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2.5 Hipdtesis de trabajo

0 La modelacion termodinamica apoyada por el software Thermo-Calc permitird
predecir la adicion adecuada de elementos estabilizadores y su fraccion masica para la
obtencion de aceros superausteniticos sin la formacion de fase intermetalicas (o, chi, y

Laves).

0 La formacion de fases secundarias formadas por la adicion de elementos
estabilizadores en SASS, producidos a partir de chatarra preclasificada mediante horno de
induccidn en atmdsfera abierta al aire, mejora la resistencia a la corrosién y termofluencia

en medios agresivos (NaNO3z + KNO3).

58



2.6 Objetivo general

Desarrollar dos aleaciones superausteniticas con elementos estabilizadores resistentes al
efecto sinérgico corrosion-termofluencia para aplicacion en plantas térmicas

concentradoras solares.

2.7 Objetivos Especificos

v Disefiar aleaciones stper austeniticas con elementos estabilizadores (Nb, V o Ti)

mediante modelado termodindmico apoyado por el programa Thermo-Calc.

v Obtener aleaciones superausteniticas con elementos estabilizadores a partir de

chatarra preclasificada y ferroaleaciones mediante horno de induccion en atmosfera

abierta al aire.

v Analizar el comportamiento a la corrosion general y localizada de las aleaciones

superausteniticos en medios agresivos (NaCl y NaBr) mediante técnicas electroquimicas.

v Determinar la resistencia a la oxidacion a alta temperaturas, sales fundidas y

fendmeno de termofluencia de las aleaciones para aplicaciones en plantas térmicas solares.
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3 Capitulo II:

Metodologia Experimental

La metodologia de la investigacion consistio en el disefio de dos aleaciones
superausteniticas estabilizadas. El desarrollo experimental fue realizado mediante una
etapa preliminar acompafiada de tres etapas caracteristicas: Simulacion y Produccion,
Validacion y Comportamiento a medios agresivos. La Etapa preliminar consistio en el
estudio de una aleacion superaustenitico con adicién de Nb la cual presentd excelentes
propiedades mecanicas y de resistencia a la corrosion considerandose como material base
para el desarrollo de las aleaciones en la presente investigacion. La Etapa 1 corresponde
al proceso de simulacién y produccion, el cual englobd la aplicacion de los principios
termodindmicos y metallrgicos para la determinacion de la composicion elemental de los
componentes de las aleaciones. Por otra parte, esta etapa incluye el proceso de fusién y
aplicacion de los tratamientos térmicos. En la Etapa 2 describe la validaciéon de las
aleaciones a partir de la caracterizacion quimica, microestructural y comportamiento
mecanico. Esta etapa contrasta los resultados de las fracciones volumétricas de las fases
presentes obtenidas mediante modelacion termodinamica con respecto a los resultados
experimentales. Finalmente, la Etapa 3 corresponde al andlisis sinérgico corrosion
termofluencia, evaluado mediante el comportamiento de las aleaciones Al y A2 a los
diversos medios agresivos (alta temperatura, sales fundidas y termofluencia). Se
caracterizd la microestructura después de la respectiva exposicién a los medios agresivos
con la finalidad de dilucidar los mecanismos de corrosion y determinacién del parametro
de Larsson Miller de las aleaciones. La Fig. 6 muestra un resumen de las etapas
correspondientes al desarrollo de la presente investigacion. A continuacion, se describen

en profundidad cada etapa.
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Fig. 6. Esquema de trabajo para la produccion, caracterizacion y exposicion de los SASS.
Fuente: Elaboracion propia.

3.1 Etapa Preliminar.

Se realiz6 un estudio previo al acero superaustenitico disefiado por Field y col [78]
disefiado en base a principios fisicos metalurgicos respaldados por el modelado de
Thermo-Calc y producido en una atmoésfera al aire libre a partir de chatarra SS
preclasificada méas elementos de ferroaleaciones. Este estudio realizado por Field y col
revisd de manera general el efecto de los precipitados en la aleacion estabilizado con Nb
a dos temperaturas de tratamiento térmico, concluyendo que la muestra trata a 1180 °C
presentando un buena resistencia mecanica y comportamiento a la corrosion en
comparacion con el tratamiento térmico a 1120 °C. Sin embargo, este estudio no
profundiza el porqué de este buen comportamiento al medio expuesto, por lo que se
propuso realizar un estudio méas profundo en la aleacion a las dos temperaturas de
tratamiento (SASSNb: T11120 °C y SASSNbT2:1180 °C) con la exposicion en medios
agresivos (3.5 % p/p de NaCl y NaBr), ya que la aleacion podria considerarse como
material base para el desarrollo de las aleaciones de la presente investigacion. Ademas, el
acero disefiado por Field y col es de bajo costo por las condiciones de produccién
(chatarras de SS y atmdsfera al aire libre) en comparacion al acero superaustenitico 709
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el cual contiene alto contenido de Ni utilizado en la produccién. Lograndose producir una
aleacion de més bajo costo en comparacion a aceros comerciales superausteniticos y

aleaciones base niquel.

Considerando estas ventajas del acero producido por Field y col, se estudio la aleacion a
las dos temperaturas de tratamiento (SASSNb: T11120 °C y SASSNbT2:1180 °C) con la
exposicion en medios agresivos (3.5 % p/p de NaCl y NaBr), utilizando técnicas
electroquimicas como la espectroscopia de impedancia electroquimica (EIS), polarizacién
potenciodindmica y reactivacion potenciodinamica electroquimica de doble bucle (DL-
EPR) ya que son técnicas répidas, precisas para describir el comportamiento de la aleacion
evaluada. En particular, los ensayos DL-EPR permitieron evaluar el grado de
sensibilizacion que generan los tratamientos térmicos sobre la aleacion expuesta, ya que
permite predecir la formacion de la fase 6. Al mismo tiempo, se estudié la morfologia de
la superficie de los aceros caracterizdndolos por microscopia éptica (OM), microscopia
electronica de barrido (MEB) y difraccion de rayos X (DRX) lo cual permiti6 determinar
el efecto del Nb con el objetivo analizar y comprender si la formacién de precipitados
ricos en Nb favoreceria las propiedades de mecénicas y de resistencia a la corrosion
(general, localizada e intergranular). Las técnicas microscopias empleadas para el proceso
de caracterizacién microestructural y morfolégica son descritas en la Etapa 2. A

continuacion se describen las técnicas electroquimicas aplicas.

3.1.1 Corrosion Electroquimica

Se estudio la corrosidon electroquimica a partir de las técnicas de polarizacién
potenciodinamica ciclica (CPP), espectroscopia de impedancia electroquimica (EIS) y
DL-EPR (double loop electrochemical potentiodynamic reactivation) en las muestras de
SASSND. Se ajusté la celda de corrosién, la cual estaba compuesta por tres electrodos, un
electrodo de referencia de calomelanos saturado (SCE), contraelectrodo de platino y

electrodo de trabajo. El electrodo de trabajo consistio en muestras tratadas térmicamente,
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las cuales se cortaron con dimensiones aproximadas 2.5 cm x 2.5 cm x 0.5 cm, fueron
debastadas con lijas de SiC hasta 600 micras, pulidas con alimina hasta 0.5 pm y
posteriormente se limpio con alcohol y se secd con aire caliente. El area de exposicion del
electrodo de trabajo fue de 1 cm? y para cada ensayo se realizaron triplicados de las
mediciones en el equipo VERSASTAT 3.

3.1.1.1 Espectroscopia de Impedancia Electroquimica

La EIS se realizaron para evaluar la estabilidad de la pelicula pasiva sobre la superficie de
la muestra. El rango de frecuencia de trabajo fue entre 10° y 102 Hz con una amplitud de
10 mV en soluciones acuosas de NaCl y NaBr al 3.5 % a temperatura de ambiente.
Posteriormente se analizaron los resultados con el software ZSimpWim3.60 para la

determinacion de los circuitos respectivos.

3.1.1.2 Polarizacién potenciodinamica ciclica

Los ensayos de CPP se utilizaran para determinar la velocidad de corrosién y estudiar el
comportamiento de la capa pasiva. Este ensayo se realizé en un rango de -0.35 mV a 1.60
mV (frente SCE) y una velocidad de barrido de 0.5 mV/s en soluciones acuosas de NaCl
y NaBr al 3.5 %. Se define el potencial de picado cuando la densidad de corriente alcanza
los 100 pA/cm?,

3.1.1.3 Reactivacion potenciodinamica electroquimica de doble bucle

Este ensayo electroquimico permite determinar la relacion entre la magnitud del pico de
corriente de reactivacion (Ir) y el pico de corriente de activacion (la) con el fin de medir
el grado de sensibilizacion (% DOS= Ir/la x100) de las aleaciones. Los ensayos de DLE-
PR se realizaron en solucion de 2M H2SO4 + 0.01M KSCN + 2M HCI de acuerdo con

estudios realizados por Zhang y colaboradores, los cuales ejecutaron un disefio
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3.2

experimental considerando varios factores que afectan la precision y la selectividad del
ensayo tales como: concentracion de acido clorhidrico, velocidad de exploracion y
temperatura. Durante el DL-EPR primero se sumergié el electrodo de trabajo en la
solucion y se aplicé un potencial de -0.9 V (SCE) durante 1 minuto para eliminar la
pelicula de 6xido formada por el aire. En segundo lugar, se dejo sumergido el electrodo
de trabajo durante 5 minutos para obtener el potencial de circuito abierto en estado
estacionario (OCP). Para el tercer paso se polariz6 anddicamente el electrodo de trabajo
desde OCP hasta un potencial de +0.4V (SCE) a una velocidad de 1.5 mV/s con el fin de
determinar la zona de exploracion directa. Finalmente se invirtid la direccion de
exploracion de nuevo a OCP con la misma velocidad de exploracion para la determinacion

de la zona de exploracion inversa., siguiendo

Etapa I. Simulacion y Produccion

Corresponde al proceso de simulacién de las aleaciones en el cual se aplican los principios
termodinamicos y metalurgicos para la determinacion de la composicion elemental de los
componentes de las aleaciones. La modelacion termodindmica es una excelente
herramienta para el disefio de aleaciones, es ampliamente utilizada para la evaluacién de
la estabilidad de fases en diversos aceros (Austeniticos, Super Austenicos,
Martensitico/Ferriticos entre otros) que son expuesto a altas temperaturas. Thermo-Calc
esta basado en el método Calphad (“Calculation of Phase Diagrams") el cual permite
determinar equilibrios de fases y evaluacion de estabilidad de fases. A partir de Thermo-
Calc es posible determinar diagramas de fases de sistemas multicomponentes,
informacién termodindmica del sistema tales como: Entalpias, capacidades calorificas,
actividad, entre otros. Adicionalmente, el software permite la simulacion de solidificacion
mediante el modelo de Scheil-Gulliver y la evaluacion de datos experimentales. El
software Thermo-Calc esta vinculado con varias interfases y bases de datos, donde se
almacena toda la informacion termodinamica y descripcion de las fases para diversos

sistemas multicomponentes. A partir de esta informacion el célculo de los equilibrios y
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diagramas de fases se basa esencialmente en la resolucion de operaciones matematicas
relacionadas con la minimizacion de la energia de Gibbs, operaciones complejas debido
al elevado namero de variables involucradas en el proceso de minimizacion [62,79]. Esta
investigacion permitio el estudio de la estabilidad de las fases, como soluciones sélidas de
ferrita y austenita (6 y v), carburos, carbonitruros (Nb-MX, Ti-MX, V-MX, M23Ce, entre
otros), y fases intermetalicas (o, , T, Z, entre otras) [53,80]. Posteriormente se realiz6 un
balance de masa de acuerdo con los resultados del proceso de simulacion y se produce las
aleaciones. Finalmente, la etapa 1 concluye con la aplicacion de los tratamientos térmicos.

A continuacion, se describe la metodologia de esta etapa.

3.2.1 Disefio y modelamiento termodinamico

El disefio de las aleaciones se realizd en funcién de la revision bibliografica de aceros
comerciales industriales con resistencia a alta temperatura (AISI310, 904L, 709) y
considerando el acero inoxidable superaustenitico (SASS-Nb) disefiado por Field y col
como base para la fabricacion de las nuevas aleaciones (Al y A2). La composicion
quimica de la aleacion SASS-Nb se muestra en la Tabla 4.

Tabla 4 Composicién Quimica (% p/p) del acero inoxidables superausteniticos base.

Acero Fe C Cr Ni Mo Cu Nb N P S
SASSNb Bal 0.072 2153 19.87 551 069 0.25 0.16 0.035 0.014

Dado que las aleaciones deben tener una alta resistencia a alta temperatura y sales fundidas
se modificé la aleacién base considerando: 1) incrementar el contenido de Cr para
aumentar la resistencia a la oxidacién a alta temperatura manteniendo el contenido de Ni
para disminuir el costo de las aleaciones, 2) disminuir el contenido de Mo en la aleacién
base ya que el mismo favorece la formacion de fases secundarias desfavorables (o, M23Cs,
1, Z) disminuyendo las propiedades mecanicas y de corrosion, 3) adicion de Nb, V o Ti
como elemento estabilizador con la finalidad de evaluar su efecto en el reforzamiento por

precipitacion en las propiedades mecanicas especificamente en ensayos de termofluencia
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y 4) Agregar el Ce ya que mejora la adhesion de las peliculas de 6xidos o resistencia al
desprendimiento debido a un efecto de incrustacién, adsorcion de vacios o reduccion de
la concentracidn de azufre cerca de la interfaz 6xido-metal. A partir de las consideraciones

se realiz6 el modelamiento termodinamico de las aleaciones Aly A2.

La modelacion termodinamica a través del software Thermo-Calc fue realizada por el
software Thermo-Calc usando la base de datos TCFE11. La simulacion de los diagramas
de fase de equilibrio de los sistemas multicomponentes para cada aleacion (Aly A2) se
fundament6 en la aleacion base de SASSNb y la modelacion de las aleaciones incluyo:
presion de 1 atm, cambios de temperatura y el rango de valores de composicion quimica
de cada elemento aleante considero que la suma en porcentaje no superara el 50 % en peso
del total para da validez a la modelacion. Se simul6 las aleaciones variando el contenido
de Cr, Mo, Nb, Ti, V y temperatura desde 650 hasta 1200 °C. De acuerdo con las
consideraciones se hizo el analisis punto por punto determinadose para cada temperatura
los porcentajes de fases 6, Z, M23Cs y MX. La modelacion termodindmica finaliza cuando
la fraccion volumeétrica de la fase intermetalicas o, M23Cs y Z sea el minimo o no existan.
Los resultados de las fracciones volumétricas y estudio de la temperatura permitieron
determinar las composiciones de la aleacion Al, A2 y la temperatura de tratamiento
térmico a aplicar para obtener precipitados que contribuyan a incrementa la resistencia a
la termofluencia (mecanismo de endurecimiento por precipitacion). La Tabla 5 muestra

las composiciones y temperaturas de simulacion.

Tabla 5. Composiciones variable y temperatura de estudio.

Parametros Al A2
Temperatura (°C) 650-1200 650-1200
%Cr 20.00-28.00 20.00-28.00
%Mo 1-5 1-5
%Nb 0.1-0.35 0.1-0.35
%V 0.1-0.35 0.1-0.35
%Ti 0.02-0.05
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3.2.2 Produccién de las aleaciones

Conforme a los resultados de la modelacion termodindmica, se fabricaron dos aceros
inoxidables superausteniticos con alta resistencia a termofluencia, corrosion a alta
temperatura y en sales fundidas considerando como base la aleacion disefiada por Field y
col. Estas aleaciones producidas se realizaron con la finalidad de estudiar el
comportamiento en sales fundidas para la aplicacidn en tuberias, tanques o valvulas para
plantas térmicas concentradoras solares y salinas. La novedad de la produccién de los
aceros inoxidables superausteniticos parte en el uso de chatarra preclasificada de aceros
inoxidables, ferroaleaciones y elementos estabilizadores mediante horno de induccién en
atmosfera abierta. Las dos nuevas aleaciones se diferencian del 709 por la adicién de
elementos estabilizadores (Nb, Ti, V) y tierras raras (Ce) con la finalidad de: i) Aumentar
la resistencia a la termofluencia de las aleaciones mediante el mecanismo de
endurecimiento y. ii) incrementar la resistencia a la corrosion a alta temperatura en
ambiente agresivos a alta temperatura y sal solar (NaNOsz + KNOz) mediante la
disminucion de fases intermetalicas. Ademas, disminuir el contenido de Ni, la integracion
de agentes estabilizadores y refinadores de grano. En este punto en especifico el alto
contenido de Ni presentado en la aleacion 709 incrementa su costo, por lo cual el rango
de Ni utilizado en la produccién de las dos aleaciones es inferior al 709. Lograndose
producir una aleacion de mas bajo costo. A continuacion, se describe la metodologia de
produccion realizada en las aleaciones Al y A2. A continuacién, se describen las dos
aleaciones disefiadas

Aleacién Al: Es un acero inoxidable superaustenitico definido por la presencia de
contenidos porcentuales de Nb > Ti >V y Ce (= 0.01 % p/p). Se espera que la presencia
de Nb promueve la formacion de fases secundarias del tipo NbMX que permitian generar
un incremento de las propiedades de termofluencia y buena resistencia a la corrosion en
los medios agresivos a alta temperatura. Asi como también una disminucién de la fraccion

de M23Cs y fase o.

67



Aleacion A2: Es un acero inoxidable superaustenitico definido por la presencia de
contenidos porcentuales de V > Nb > Tiy Ce (= 0.02 %p/p). Se espera que el incremento
de porcentajes de Ce en la matriz aumente las propiedades de la pelicula de oxido (buena
adhesion, capa de oxido mas compacta y menos permeable) disminuyen la velocidad de
oxidacion de la aleacion. Asimismo, la adicion de V promueve la formacion de fases
secundarias del tipo VMX que permitian generar un incremento de las propiedades de

termofluencia alta temperatura y una disminucion de la fraccion de M23Cs y fase o.

3.2.2.1 Balance de masay preparacion de las materias primas.

Se realizd el balance de masa respectivo para la fabricacion de 5 Kg de cada aleacién. La
materia prima principal consistidé en chatarra de acero pre-clasificada en funcién de la
pureza de acuerdo con aleaciones conocidas, ademas se realizé un proceso de decapado y
limpieza segun norma ASTM A380 y A967 para eliminacion de 6xidos presentes. La
chatarra utilizada fueron aceros tipo SAE-AISI 304, 316, 316L ,310 (acero inoxidable
austenitico) y 1005 (acero bajo carbono) y las ferroaleaciones utilizadas correspondian a
ferroaleaciones comerciales del tipo FeCr, FeTi, FeV, FeMo, FeSi, FeNb, Ni (99 %) y Mn
(99 %). También, se usaron Cu y Ce con porcentajes del 99 % pureza y pequefias trazas
de otros elementos. Todo este material (o carga) fue previamente pesado y las cantidades
utilizadas cumplian con los balances de masa correspondiente a los 5 kilogramos. El
calculd de la cantidad de cada ferrealeante que se adiciono al proceso de fundicion se
realiz6 a partir de la ecuacion 45. En la ecuacion M es la composicion del elemento a
balancear, C masa a fundir en la aleacién, L es el porcentaje del elemento que se encuentra
en el aleante, R el rendimiento del aleante al ser fundido y G los gramos de aleantes para
obtener la composicion del elemento M. La Tabla muestra las cantidades en gramos

empleadas en la fabricacion de las aleaciones.

MxC
L*R

G = Ec. 45
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Tabla 6. Cantidad de aleantes utilizados para la produccién de las aleaciones

Aceros (g) Metal Puros (g) Ferroaleaciones (g)
304 316 316L 310 Ni Cu Ce Cr Mo Nb Ti \

Al 164 84 940 2539 396 40 6 755 117 31 6
A2 228 222 2401 550 45 43 1000 104 12 0 23

3.2.2.2 Fusién de las aleaciones.

La fusion de las aleaciones se llevo a cabo en un horno de induccion magnético (Vogele
Apparatebau GMBH) con atmosfera abierta. Las cargas fueron previamente pesadas de
acuerdo con los balances de masa respectivo en cada aleacion y se llevaron a un honro a
temperatura de 70 °C durante 24 h. Posteriormente comenzd el proceso de fusion con la
adicion de la carga de chatarra metalica de acero, niquel, cobre, ferromolibdeno,
ferroniobio, ferrocromo y ferrovanadio en el crisol (Fig. 7a). Seguido se inici6 el
calentamiento de la carga en forma gradual hasta lograr la fusion; una vez que se alcanz6
la fusion, la potencia del horno de induccién se mantuvo entre 15kW - 30 kW. Se removi6
la escoria superficial y se adiciond el resto de las cargas (FeTi, FeSi y Ce) hasta lograr la
fundicion completa de la misma (Fig. 7b). Alcanzado el fundido de todas las cargas se
procedi6 al colado, vertiéndose el acero liquido en una lingotera metalica y se dejo6 enfriar

hasta que alcanzé la temperatura ambiente para extraer el lingote (Fig. 7c¢).

a) Carga de elementos b) Proceso de fusion ¢) Lingote

Fig. 7. Proceso de produccion de las aleaciones. Fuente: Elaboracion propia.
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3.2.3 Tratamiento de procesado de las aleaciones.

Producto del proceso de la solidificacion durante la colada de fusién, el material contendra
segregacion de elementos aleantes en diversas zonas del lingote, por lo cual es necesario
la aplicacion de tratamientos térmicos. Los tratamientos térmicos consisten en calentar y
mantener las probetas de acero o aleaciones a una temperatura durante un tiempo preciso
y luego enfriar el material. Estos son realizados y usado para formas netas procedentes de
fundicion, en el cual no es posible realizar una deformacion en caliente para destruir la
estructura de colada y la formacién de precipitados no deseados. De esta manera se
obtendran altas propiedades mecénicas y de resistencia a la corrosion de las aleaciones.

Dentro de los tratamientos de procesado aplicados a las aleaciones tenemos:

Tratamiento térmico: usado para formas netas procedentes de fundicion, en el cual no es
posible realizar una deformacion en caliente para destruir la estructura de colada y la
formacion de precipitados no deseados. Se realiza en un rango de temperatura entre 1100
— 1180 °C, este proceso es dependiente del contenido de carbono presente en la aleacion;
si el carbono es alto superior (0.15 % C peso) se opera a 1100 °C y para carbono con bajo
rango (0.08 % C peso) se opera a 1150 °C, por un tiempo de al menos 1.5 h por 25.4 mm
de espesor. Posterior al tiempo de residencia en el horno, la pieza se debe templar en agua

considerando agitacion hasta que se enfrie completamente.

Tratamiento termo-mecénico: si el producto obtenido de la fundicién es un producto
semiterminado y es posible aplicar una deformacion plastica al material, se realiz6 una
laminacion en caliente a una temperatura entre 1100 — 1200 °C con una reduccion de
seccion entre 25 — 50 %, donde el nimero de veces que pasa a través del laminar deber
ser superior a 3 e inferior a 6, seguido de un temple en agua hasta que el material se enfrie
completamente. A continuacion, la pieza debe ser sometida a un tratamiento térmico de
solubilizacion a una temperatura entre 1100 — 1200 °C, dependiendo del contenido de

carbono por un tiempo de al menos 1 h por 25.4 mm de espesor. Luego del tiempo de
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residencia en el horno, la pieza se debe templar en agua hasta que el material se enfrie
completamente.

Para las aleaciones Al y A2 producidas se aplicaron tres tratamientos térmicos: I)
tratamiento térmico a 1200 °C por un tiempo de al menos 1.5 h, posteriormente se realizd
un 1) tratamiento termo-mecéanico mediante una laminacion en caliente con una reduccion
de seccidn entre 50 % y 111) tratamiento térmico de solubilizacion a una temperatura entre
1150 °C por un tiempo de 1 hora. Los tratamientos fueron llevados a cabo utilizando en
un horno de resistencia eléctrica Nabertherm. Posterior a los tratamientos las muestras
fueron templadas en agua para evitar la precipitacion de fases perjudiciales, asi como
también, para mantener la microestructura obtenida a alta temperatura. La Fig. 8 muestra

el esquema y la aplicacion de los tratamientos térmicos aplicados.

Deformacion en caliente

Recocido

Temperatura (°C)

\

Tiempo (s)

Fig. 8. Tratamientos térmicos aplicados. Fuente: Elaboracion propia.
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3.3 Etapa 2. Validacion de las aleaciones producidas

La validacion de las aleaciones producidas del proceso de fundido comienza con la
determinacion de la composicion quimica de la aleacion, en el cual se determina si este
resultado se ajusta al simulado en la Etapa 1. Corroborada la medida de composicion
quimica se analiza a profundidad la morfologia, microestructura y comportamiento
mecanico obtenido mediante diversas técnicas espectroscopicas y mecanicas. Esta etapa
corrobora los resultados de las fracciones volumétricas de las fases presentes obtenidas
mediante modelacion termodindmica con respecto a los resultados experimentales
validados por las técnicas de caracterizacion. Las técnicas espectroscopicas que se
describirdn a continuacion también se empleardn para evaluar la morfologia y
microestructura de las aleaciones expuestas al efecto sinérgico corrosion-termofluencia
desarrollado en la Etapa 3. Se describen las técnicas empleadas a continuacion para

complementar el proceso de validacion.

3.3.1 Composicion Quimica de las aleaciones.

Las composiciones quimicas de las aleaciones se realizaron mediante espectroscopia de
emisién oOptica en el equipo Spectro Maxx. Se realizé triplicado de las medidas para

garantizar la reproducibilidad de la medida.

3.3.2 Caracterizacion morfologica, microestructural y mecénica de las aleaciones

producidas

La caracterizacion microestructural, morfologia superficial y seccién transversal de las
aleaciones evaluadas en condiciones iniciales y expuestas a medios agresivos, se observo

mediante diferentes técnicas espectroscopicas.
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3.3.2.1 Microscopia Optica (MOP)

Se realizo un estudio metalografico para la determinacion de las caracteristicas principales
de las aleaciones como: inclusiones, tamafio de grano y microestructura presentadas en las
etapas de produccion, exposicion a alta temperatura, sales y termofluencia. EI tamafio de
grano se clasifica segun la norma ASTM E-112. La preparacion de las muestras consistio
en el dimensionado, embutido en baquelita, desbasto con lijas de SiC hasta 600 micras y
pulido con alimina de 0.05 um. Posteriormente fueron atacadas quimicamente por
inmersion con el reactivo V2A (10 ml HCI - 10 ml H20 -1 ml HNO3) para revelar limites
de grano, morfologia y fases secundarias presentes. La microscopia éptica fue realizada

mediante el microscopio éptico Leica Modelo DMi8M.

3.3.2.2 Microscopia electrénica de barrido

La microscopia electronica de barrido fue realizada en muestras de dimensiones son de 1
x 1 x1 cm?, las cuales fueron devastadas mediante lijas SiC de granulometria 240, 320 400
y 600, posteriormente fueron pulidas con alumina de 0.05 pum. Posteriormente las
muestras fueron atacadas quimicamente por inmersion con el reactivo V2A para revelar
limites de grano, morfologia y fases secundarias presentes. Se emplearon las técnicas de
microscopia electronica de barrido (MEB) y la espectroscopia de rayos X de dispersién
de energia (EDS) para estudiar la morfologia, las composiciones quimicas y la
distribucidn en las aleaciones. Los cambios microestructurales se realizaron con el equipo
MEB-JEOL JSM (modelo: 6010 PLUS/LA) con EDS marca Oxford Instruments.

3.3.2.3 Difraccion de Rayos X
Se determind mediante DRX la estructura cristalina presente en las muestras en el material

fundido, con tratamiento térmico, a alta temperatura y sales fundidas Las muestras

empleadas para el analisis fueron preparadas en dimensiones de 10 x 10 x 1mm? utilizando
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maquina de corte Presi Mecatome T210. Las fases presentes se identificaron mediante
difraccién de rayos X (BRUKER- Modelo D4ENDEAVOR) con radiacion Cu Ka, con
una tension de aceleracion de maxima 40 kV y escaneando en angulos 26 desde 10° hasta

90 ° con velocidad de escaneo de 0.02 °/s.

3.3.2.4 Microscopia de fuerza atomica

La microscopia de fuerza atomica se realiz6 en modo no contacto para la determinacion
la rugosidad de la superficie y la morfologia tridimensional de la pelicula de 6xido en las
aleaciones evaluadas. Las muestras fueron cortadas en dimensiones de 1 x 1 x 0.2 cm®y
se realizo el ensayo sobre la superficie oxidada. Las medidas se realizaron con una punta
de recubrimiento conductor de Cr/Au con una longitud de 120-130 um y frecuencia de
resonancia de 110-220 kHz en condiciones de humedad relativa y temperatura ambiente
en el equipo (AIST-NT Smart SPM-1000).

3.3.2.5 Espectroscopia Raman

Fue realizada directamente sobre las muestras expuestas a alta temperatura y sales
fundidas permitid caracterizar los de O0xidos presentes. Las muestras fueron cortadas en
dimensiones de 1 x 1 x 0.2 cm® y se realizo el ensayo sobre la superficie oxidada. El
estudio fue realizado en un rango de 50 a 1600 cm™ a 100x y potencia del laser de 100 %
en equipo Horiba.

3.3.2.6 Espectroscopia de fotoelectrones de rayos X

Fue realizada sobre las muestras expuestas a alta temperatura y sales fundidas permitio
caracterizar los de 6xidos presentes. Las muestras fueron cortadas en dimensiones de
1x1x0.2cm. Esta técnica es mas precisa para determinar 6xidos de capas muy delgadas.

Se empleo la espectroscopia de fotoelectrones de rayos X (XPS) con pasode 0.2y 1eV a
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tiempos de 0.2 y 0.5 s en un rango de barrido entre 0-1380 eV. El equipo empleado fue el
espectrometro Surface Analysis Station 150 (modelo XPS RQ300/2 de STAIB
Instruments) con fuente de Al y detector DESA 150. El analisis se realizo a sefiales de Cr:
572-582 eV, Fe: 704-716 eV, Ni: 852-858 eV y Mn: 650-632 eV.

3.3.3 Comportamiento mecanico de las aleaciones

Se estudiaron las propiedades mecanicas de las aleaciones producidas, para ello se
fabricaron probetas de traccion de acuerdo con los requerimientos de la norma ASTM A-
370 para las dos aleaciones. EI modelo de probeta utilizado fue cilindrico y el ensayo se
realizé de acuerdo con la norma ASTM E-8. Se aplico un esfuerzo de traccién uniaxial a
la muestra para obtener los datos de esfuerzo de traccion maxima, % de elongacion y el
maddulo de elasticidad del material. El ensayo se llevo a cabo con la maquina de traccion
universal Instrom 8801. Ademas, se determiné la dureza de las aleaciones mediante el
durémetro universal Brinell-Vickers HECKERT.

3.4  Etapa 3. Andlisis sinérgico corrosion-termofluencia de las aleaciones.

El analisis sinérgico corrosion termofluencia en las aleaciones disefiadas fue evaluado
mediante el comportamiento de las aleaciones Al y A2 a los diversos medios agresivos.
En primer medio agresivo a evaluar consistio en una atmosfera oxidante a temperaturas
de 800 °C por 110 h donde se determind la cinética de oxidacion de las aleaciones. El
segundo medio de evaluacion consistié en la aplicacion de ensayos de termofluencia a
carga constante y temperaturas alrededor de 680 a 800 °C. El tercer medio corresponde a
la exposicion en sales fundidas de NaNO3z - KNOs a temperaturas de 550 °C para
determinar la velocidad de corrosion. Finalmente se aplicé ensayos de termofluencia a
temperaturas 680 °C a 800 °C en las muestras que fueron expuestas a las sales de NaNOs-
KNOs; a temperaturas de 550 °C. Posteriormente se caracteriza la morfologia y

microestructura de los dxidos presentes a partir de las técnicas descriptas en el Etapa 2
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con la finalidad de dilucidar los mecanismos de corrosion y determinacion del pardmetro
de Larsson Miller de las aleaciones. En este momento describiremos a profundidad los

medios de exposicion.

3.4.1 Oxidacion a Alta Temperatura de las aleaciones

Se estudio la cinética y velocidad de oxidacion en las aleaciones Al y A2 a temperatura
de 800 °C. La evaluacion de la oxidacion a alta temperatura se realiz6 en un horno a 800
°C para simular condiciones de trabajo y se estimd la oxidacion del material a 24, 48, 72,
96 y 110 h de exposicion. Los cupones de las aleaciones fueron cortados en dimensiones
aproximadas de 1 x 1 x 1 cm?, lijados con papel abrasivo de SiC hasta 400 micras y se
limpiaron con acetona. Posteriormente se pesaron antes de ser expuestos al medio
oxidante utilizando la balanza analitica ARQUIMED AS220/C/2 con precision de 0.1 mg.
Seguido se expusieron a 800 °C en un horno de resistencia eléctrica (Marca Nabertherm)
y cada cupdn oxidado fue retirado a cada tiempo de evaluacion. Las muestras oxidadas
fueron pesadas con cuidado para evitar pérdidas de 6xidos no adheridos. Se determin0 la
ganancia de masa de los cupones y se analiz0 la cinética de oxidacion respectivamente.
Finalizado el tiempo de exposicion se determiné la velocidad de corrosion y cinética de
oxidacion, mediante ganancia de peso y se evalué mediante microscopia electrénica de
barrido la estabilidad de la capa de 6xido. La determinacion de la ganancia de masa se
obtuvo mediante la ecuacién 46: donde Am es la ganancia de masa (mg), mi es la masa
inicial (mg), mf es la masa final para cada hora evaluada (mg) y S el area de superficie del
cupdn (cm?). Para garantizar la reproducibilidad de los resultados fueron realizado
triplicado de los ensayos. La Fig. 9 muestra las probetas antes y después de exponer a alta

temperatura.

() =" (Ec. 46)
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a) Sin exposicion al medio agresivo b) Con exposicion a 800 °C

Fig. 9. Ensayos de oxidacion a alta temperatura. Fuente: Elaboracion propia.

3.4.2 Termofluencia de las aleaciones

Los ensayos de termofluencia se realizaron a temperatura variable y carga constante para
analizar las caracteristicas de resistentes de las aleaciones. La estimacion de los tiempos
de ruptura por fluencia térmica fue determinada a 150 MPa y temperatura variable a 680,
720 y 800 °C en Al y A2. Los ensayos se realizaron en condiciones atmosféricas en
probetas cilindricas del tipo B con dimensiones de 4 x 20 segin norma DIN50125. El
estudio fue realizado en probetas con y sin exposicion a sales fundidas. Los datos
experimentales obtenidos de este ensayo permiten estimar el tiempo de vida remante y
determinar el parametro de Larson-Miller en funcion del efecto sinérgico de sales

fundidas-termofluencia en las aleaciones. La Fig. 10 muestra la aplicacion del ensayo.
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Fig. 10. Ensayos de termofluencia. Fuente: Elaboracion propia.

3.4.3 Corrosion en Sales Fundidas de las aleaciones
3.4.3.1 Preparacion y caracterizacion de la mezcla de sal

Las sales fundidas estuvieron constituidas por una mezcla binaria de NaNOsz y KNOs a
una relacion de 60-40 % p/p. Las sales empleadas de NaNOs y KNO3 son de grado técnico
suministradas por la sociedad quimica y minera de chile (Santiago-Chile). Antes de la
exposicion de las aleaciones Al y A2, la mezcla de sales se colocd en un horno a 100 °C
con el fin de eliminar la humedad. Luego se pesaron y mezclaron en relacién 60 - 40 %
p/p de NaNOs - KNO3z y fueron llevadas al horno de fusion a 550°C. La temperatura de
prueba (550 °C) se selecciond de acuerdo con la temperatura de descomposicion y

temperatura de almacenamiento de energia térmica. Las propiedades fisicoquimicas,
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composicion e impurezas principales de las sales (NaNO2, Na2COs, NaCl, ClO4, y MgNO3
y NaSOa) se muestran en la Tabla 6.

Tabla 6. Composicion quimica y propiedades fisicoquimicas de NaNOsy KNO3

Propiedades Fisicoquimicas de NaNOs
NaNOz H>O NaNO: Na>COs NaCl NaSOs; Ins.

%Componentes
99.50 0.09 0.01 0.08 0.16 0.06 0.05
Temperatura de Fusion 308 °C Temperatura de Ebullicion 380°C
Temperatura de ]
500 °C Densidad 2.21 g/cm?

descomposicion

Propiedades Fisicoquimicas de KNO3

KNO3; ClI ClOs ClOs MgNOs Insolubles
%Componentes
99.00 0.20 0.01 0.05 0.0007 0.05
Temperatura de Fusion 333°C Temperatura de Ebullicion 380°C

Temperatura de _
. 500 °C Densidad 2.21 g/cm®
descomposicion

3.4.3.2 Exposicion a las sales fundidas

La resistencia a la corrosion de las aleaciones en sales fundidas binarias (NaNO3z - KNO3z)
fue determinada mediante métodos gravimétricos de ganancia de masa. Se expusieron
cupones de Al y A2 en una mezcla de sales fundidas eutéctica de NaNO3z-KNOs a
temperatura de 550 °C por 720 h de servicio. Los cupones fueron dimensionados en 1x 1
x 1 cm aproximadamente, seguido se lijaron y se colocaron en un horno a 80 °C para
eliminar humedad. A continuacion, se pesaron hasta peso constante para introducirlos en
la sal fundida. Las sales se pesaron en un depdsito aislado a una relacion de 60 % NaNOs
y 40 % KNO3z y se sometio a un secado a 100 °C con el proposito de eliminar la humedad
proveniente de su fabricacion. Posteriormente la sal eutéctica se colocd en un horno a

temperatura ambiente y se calentaron gradualmente hasta alcanzar la temperatura de
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prueba (550 °C). Una vez que la mezcla de sales se fundio y las condiciones del horno se
estabilizaron, se procedié a sumergir los cupones de Al y A2. Transcurrido el tiempo de
exposicion, se retiraron los cupones (240, 480 y 720 h). Luego de extraer las muestras, se
sumergieron en agua a temperatura por debajo de los 100 °C con el objetivo de eliminar
la sal residual, seguido se lavo con etanol y se llevaron al horno a 100 °C para su respectivo
secado. Finalizando el secado se pesaron las muestras, se determiné la velocidad. Y se
evalué mediante microscopia electronica de barrido la estabilidad de la capa de 6xido. La

determinacion de la ganancia de masa se obtuvo mediante la ecuacion 47:

(5) =5 Ee.4n)

donde Am es la ganancia de masa (mg), mi es la masa inicial (mg), mf es la masa final
para cada hora evaluada (mg) y S el area de superficie del cupén (cm?). La Fig. 11 muestra
las probetas antes y después de exponer a sales fundidas.

a) Sin exposicion al medio agresivo b) Con exposicion a sales fundidas

Fig. 11. Ensayos de corrosion en sales fundidas. Fuente: Elaboracién propia.
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4 CAPITULO IV
Resultados y discusiones

El anélisis de los resultados presentados en este capitulo se divide en 4 secciones.

La seccidn 4.1 esta enfocada en la etapa preliminar en la cual se realizd un estudio de un
SASS con adicién de Nb como agente estabilizador (SASS-Nb) con la finalidad usar la
aleacion como material base y determinar las condiciones previas de las nuevas aleaciones
superausteniticas. Posteriormente en la seccion 4.2 se presentan los resultados de la
modelacién termodinamica, produccion y tratamientos térmicos. Después en la seccion
4.3 se muestra el proceso de validacion de la composicion quimica, morfologia,
microestructura y propiedades mecanicas de las aleaciones superausteniticas producidas
(Al 'y A2) a partir del material base del estudio previo y del desarrollo del modelado
termodindmico. Este capitulo permite contrastar los resultados de la modelacion
termodinamica con respecto composicion quimica, morfologia y microestructura de las

aleaciones producidas.

Luego del proceso de validacion se presentan los resultados del analisis sinérgico
corrosion-termofluencia de las aleaciones en la seccion 4.4. Este capitulo se desglosa en
varias subsecciones de acuerdo con el medio de exposicion. La seccion 4.4.1 expone los
resultados del Comportamiento a la oxidacion a alta temperatura (800 °C) de las
aleaciones (Al y A2) morfologia superficial y cambio microestructura para determinar el
mecanismo de corrosion. Posteriormente en la seccion 4.4.2 se muestran los resultados
del comportamiento a la termofluencia, morfologia y determinacion del pardmetro de
Larson Miller en Al y A2. Posteriormente la seccion 4.4.3 detalla los resultados de la
exposicion de las aleaciones a sales fundidas a 550 °C y 720 h de exposicion, morfologia
superficial y cambio microestructura para determinar el mecanismo de corrosion.
Finalmente, La seccién 4.4.4 muestra el comportamiento sinérgico corrosion-

termofluencia para la aleacion A2
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41.1

4.1 Etapa Preliminar

Efecto de la temperatura de recocido en disolucion de SASS-Nb sobre el comportamiento

frente a la corrosion localizada.

Esta investigacion es parte del concepto del acero disefiado por Field y col [78], el cual
estudio el efecto de la temperatura de recocido de disolucién en un acero SASS-Nb. En
este estudio se revisd a manera general el efecto de los precipitados en la aleacion a dos
temperaturas de tratamiento térmico expuestos solo en pocos estudios de polarizacion
ciclica. De este trabajo se concluye que la muestra trata a 1180 °C presenta un buen
comportamiento a la corrosion en comparacion a 1120 °C. Sin embargo, este estudio no
profundiza el porqué de este buen comportamiento al medio expuesto. Por esta razén, se
propuso realizar un estudio electroquimico més profundo en la aleacion a las dos
temperaturas de tratamiento 1120 °C (SASSNbT1) y 1180 °C (SASSNbT2) con la
exposicion en medios agresivos de 3.5 % p/p de NaCl y NaBr. Asimismo, acompariar
dicho estudio con la respectiva caracterizacion microestructural. Para ello se aplicaron las
técnicas electroquimicas de polarizacion potenciodinamica, espectroscopia de impedancia
electroquimica y pruebas de reactivacion potenciocinética electroquimica de doble lazo.
y la caracterizacion microestructural se realizé por (MOP, MEB, DRX 'Y SKPFM) en los
tratamientos térmicos expuestos a medios agresivos. Este nuevo estudio permitid
determinar el efecto del Nb con el objetivo analizar y comprender si la formacion de
precipitados ricos en Nb favoreceria las propiedades de corrosion general, localizada y

propiedades mecanicas de la aleacion disefiada.
Modelacion Termodinamica
El modelamiento termodinamico mediante el software Thermo-Calc permitio estimar las

fases en equilibrio del acero inoxidable stper austenitico con adicion de Nb en ambos

tratamientos térmicos aplicados. La Fig. 12 muestra los resultados de las fracciones
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volumeétricas en el diagrama de fase para el acero SASSNb. Las principales fases
secundarias encontradas son la fase o, Nb-MX, fase Z y carburo M23Cs. Estas fases
secundarias se forman sometiendo el material a periodos de tiempo relativamente
prolongados en un rango de temperatura de 550 °C a 1200 °C. El objetivo principal de la
adicion de Nb y Mn como elementos de aleacion es eliminar el exceso de C disuelto en la
solucidn sélida y aumentar la solubilidad del N, disminuyendo la tendencia a la formacion
de carburos de Cr del tipo M23Cs, que sensibilizan al material y reducen sus caracteristicas
de resistencia a la corrosion. La adicion de Nb permitié la formacion de precipitados tipo
Nb-MX (carbonitruros de Nb, donde M denota metal y X denota C y N) a partir de
aproximadamente 1300 °C, reduciendo asi la fuerza impulsora para la formacion de
precipitados M23Cs, y su consecuente diminucion en las fracciones volumétricas en la
aleacion. (Fig. 13). La Tabla 7 muestra las fracciones volumétricas obtenidas para las dos
muestras. Para la muestra SASSNbT1 con una temperatura de recocido de solucion de
1120 °C, el modelo Thermo-Calc predice un campo de fase estable de austenita, Nb-MX,
M23Cs y fase o (Fig. 13). La adicion de Nb en la muestra SASSNbT1 promueve la

formacion de precipitados de Nb alcanzando una fraccion volumétrica de 0.29 %.

Tabla 7 Fraccién volumétrica y composicion quimica de los precipitados calculados por Thermo-
Calc para la adicion de 0.25 % Nb en T1 and T2.

Fases vcl)i:argglt?’ir::a %Fe %Cr %Ni %Mo %Mn Si %Cu %N %C %Nb
Y 96.4%0//2) 4942 2122 2039 493 225 083 073 0.14 0.06 0.03
NbT1 Nb-MX 0.29% 10.71 1.05 8.23 4.93 75.07
M23Cs 0.07% 1235 6584 2.03 14.09 0.43 5.25
c 3.16% 38.54 3042 7.66 2240 0.93 0.03
Y 99.63% 49.02 2156 19.97 549 221 080 070 0.14 0.06 0.05
NbT2 Nb-MX 0.24% 0.00 6.94 1.22 755 512 79.17
c 0.13% 38.73 29.65 7.78 2286 0.91 0.05

83



La formacion de precipitados de Nb-MX mejoran las propiedades mecénicas de la
aleacion mediante el refinamiento del grano y el endurecimiento por precipitacion. Estos
precipitados poseen la particularidad de que no generan celdas galvanicas con la matriz
austenitica, cualidad que permite mantener la alta resistencia a la corrosion localizada
imprescindible en este tipo de acero [81,82]. Por otro lado, se observa una fraccion
volumétrica de la fase o del 3.16%, y la formacion de la fase M23Cs en baja proporcion
(0.07%), fases que tienden a disminuir el comportamiento frente a la corrosién localizada

y las propiedades mecanicas de la aleacion.
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Fig. 12. Equilibrio del diagrama de fase para el SASSNb, fraccion volumétrica en funcion de la
temperatura calculada por Thermo-Calc. Fuente: Elaboracion propia.

Para el tratamiento térmico de la muestra SASSNbT2 se considerd una temperatura de
recocido de solubilizacion (T2 = 1180 °C). Se observa un campo de fase estable de
austenita, Nb-MX y o (Fig. 14) con una fraccion de fase volumétrica de solo 0.13 % y la
desaparicion del carburo Cr23Cs, en comparacion con la muestra SASSNbT1. Aunque la

fase ¢ observada en SASSNDbT?2 es desfavorable, su fraccion de volumen de equilibrio es

84



baja, por lo que se espera una ligera pérdida en las propiedades mecénicas, asi como en su
comportamiento ante la corrosion localizada (Tabla 7). La Fig. 13 muestra las fases
obtenidas para las muestras SASSNbT1 y SASSNbT2, correspondientes a austenita, Nb-
MX, M23Cs y ©.
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Fig. 13. Equilibrio del diagrama de fase para el SASSNDb, fraccion volumétrica en funcidn de la
temperatura calculada por Thermo-Calc para SASSNbT1 y SASSNbT2. En el diagrama (y =
Austenita, ¢ = fase sigma). Fuente: Elaboracion propia.
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4.1.2 Caracterizacion Microestructural de las aleaciones

4.1.3 Difraccion de Rayos X

La estructura cristalina se determin6 indexando los espectros especificos y calculando la
fase del parametro de red. Las Fig. 14 a'y b presentan los espectros DRX de las muestras
SASSNDT1 y SASSNDbT2, respectivamente. En SASSNbTL1 se identificaron e indexaron
once picos caracteristicos, tres pertenecientes a y, con angulos de fase de 43.5°, 50.5° y
74.5° (PDF-98-016-7668), cuatro correspondientes al carburo Cr (M23Cs) con angulos de
36°, 39°,48.5° y 74.50° (PDF-98-004-4862), tres picos de fase o, 41°, 47° y 47.5° [83] y
un pico de fase FeNiSi (PDF-98-064-6567) [83]. Para la muestra SASSNbT2, la Gnica
fase identificada fue la austenita, con angulos de fase de 43.5°, 50.5° y 74.5° (PDF-98-
016-7668) [84]. Los resultados de la indexacién de los espectros mostraron la presencia
de tres fases especificas, en SASSNbT1 que consiste en austenita, carburos de Cr (Cr23Ce)
y fase o, mientras que en SASSNbT2 solo hay presencia de austenita. Estas fases
encontradas se estudiaron calculando el parametro de red para confirmar el tipo de
estructura cristalina presente. Segun la literatura, la estructura cristalina de la austenita y
el Cr23Cs es cubica centrada en las caras, siendo el parametro de red del Cr23Cs tres veces
mayor que el de la austenita (3.647 Ay 10.767 A) [39]. La fase o tiene una estructura
tetragonal con parametros de red a=8.80 A y c= 4.54 A [40]. La Tabla 9 muestra los
resultados obtenidos a partir de la distancia interplanar, promedio del parametro de red
experimental, la desviacion estandar y la constante de red. La distancia interplanar y el
pardmetro de red calculado de Cr23Cs, austenita y ¢ estan cerca de la constante de red del
cristal. Siendo los parametros de red calculados para CrzsC, austenita y o son a = 3.604A
+0.007,a=10.904 A +0.294 y a =8.809 A + 0.449; ¢ = 4.540 A + 0.079 y sus constantes
tedricas de a = 3.647A, a = 10.767A,; ¢ = 8.800 A respectivamente. De acuerdo con estos
resultados, se confirma la presencia de fases secundarias en la muestra SASSNbT1 con
austenita, carburos de Cr (Cr23Ce) y fase o. En el caso de la muestra SASSNbT2, se

confirmd la austenita. La variacion en los pardmetros de la red mostrada puede deberse a
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las tensiones en el material resultantes de los tratamientos térmicos termomecanico

aplicados. Los resultados obtenidos en DRX en SASSNbT1 concuerdan con las fases

previstas por el software Thermo-Calc. Es importante mencionar que los carburos Cr

(M23Ce), estan presentes en la microestructura de la muestra SASSNbT1 en una fraccion

volumeétrica superior al 3 %, lo que corresponde a la sensibilidad del equipo, la cual difiere

del célculo realizado por el software en cuanto a las fracciones volumétricas, equilibrio de

cada fase presente. Se observa de la Tabla 6 que la fraccion volumétrica de equilibrio para

M23Cs a 1120 °C es solo 0.07 %. Esta observacion implica que la cinética de disolucion

de los precipitados a 1120 °C es relativamente lenta y requiere un mayor tiempo de

tratamiento térmico para la disolucién de dicha fase.

Tabla 8. Célculo del pardmetro de red para los aceros producidos

Distancia
) Parametrode  Calculo del
interplanar _
Fase 20 red parametro de X c
calculada
(A) red (A)
(A)
h k | d a C a c
4350 1 1 1 2.079 3.601
Y 5050 0 0 2 1.806 3.647 - 3.612 - 3.604 0.007
7450 0 2 2 1.273 3.599
36.00 1 3 3 2.493 10.866
39.00 2 2 4 2.308 11.305
Cr23Cs 10.767 - - 10.90 0.294
4850 0 4 4 1.875 10.609
7450 2 2 8 1.273 10.798
4100 1 1 2 2.200 9.328 4.988
8.809 0.449
Fasee 4700 2 1 2 1.932 8.800 8.580 5.120
5.079 0.079
4750 4 1 1 1.913 8.520 5.130
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Fig. 14. Espectro de Difraccion de Rayos de los precipitados: a) SASSNbT1 and b) SASSNbT2
Fuente: Elaboracion propia.

4.1.4 Microscopia Optica

La Figura 15 muestra las imagenes de la caracterizacion microestructural. Las Fig. 15ay
b permiten determinar las inclusiones no metalicas en las muestras estudiadas. Las

inclusiones no metalicas observadas pueden clasificarse como D-Oxido Globular, con
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severidad D3 serie fina y D1 serie gruesa segin la norma ASTM E45 "Standard Test
Methods for Determining the Inclusion Content of Steel " [85]. Esta clasificacion
considera que la mayor proporcion de inclusiones no metalicas corresponde a los 6xidos
globulares con un estimado de 36 particulas con un didmetro promedio entre 2y 8 um por

0.5 mm?y una particula con un diametro promedio entre 8 y 13 um por 0.5 mm? [78].

La Fig.15c y d presentan la microestructura de las dos muestras después del grabado. La
seccidn analizada correspondio a la zona central del lingote de ambas muestras, donde se
observan granos austeniticos equiaxiales y maclas, esta microestructura es caracteristica
de las aleaciones sometidas a laminacion en caliente, ademas se observan precipitados
localizados preferentemente en los limites de grano. El tamafio de grano obtenido en las
muestras SASSNbT1 y SASSNbT2 fue ASTM - 6, respectivamente, segin la norma
ASTM E-112 [86]. La presencia de precipitados observados en SASSNbT1 (Fig. 16c)
corresponde a las fases secundarias formadas durante la solidificacion, lo que sugiere que
el tiempo de recocido de solubilizacion y la temperatura aplicada (1120 °C/1h) no fueron
suficientes para alcanzar el equilibrio termodindmico. En contraste, la muestra
SASSNbT2 presentdé menos fases secundarias, tendiendo a alcanzar la condicién de
equilibrio [78].

Las Fig. 16e y 16f representan las microestructuras obtenidas mediante microscopia
electronica de barrido para las muestras SASSNbT1 y SASSNbT2. En SASSNbT1 se
observa un alto contenido de precipitados de diferentes tamafios y formas,
correspondientes principalmente a la fase o, carburos de Cr tipo M23Cs Yy carbonitruros
tipo Nb-MX (Fig. 16e). Se ha reportado que los precipitados de M23Cs disminuyen
significativamente la presencia de Cr en la matriz, promoviendo la sensibilizacion del
material [87]. Mientras tanto, la Figura 16f muestra las fases secundarias formadas en
SASSNDbT?2, donde la fase o y los precipitados Nb-MX se observan en proporciones mas

pequefias que en la muestra SASSNbT1. Es importante mencionar que en la
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microestructura de la muestra SASSNbT2 no se observaron carburos M23Ce, 10 que
corrobora los célculos realizados por Thermo-Calc.
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Fig. 15. Microestructura de las muestras SASSNbT1 and SASSNbT2. a) MOP de SASSNbT1
sin ataque, b) MOP de SASSNDT1 sin ataque, ¢) SASSNbT1 con ataque quimico, d)
SASSNDbT2 con ataque quimico, e) MEB SASSNbT1, f) MEB SASSNbT2 . Fuente:
Elaboracion propia.
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Una caracterizacion mas profunda de la morfologia se presenta en la Fig. 16. Se muestra
la morfologia de las fases secundarias en muestras SASSNbT1 y SASSNbT2 via MEB-
EDS. Las Fig. 16a y d muestran la formacion de carbonitruros de Nb-MX finos y
distribuidos en ambos tratamientos térmicos. El analisis EDS confirmd la presencia de
estas fases secundarias Nb-MX, confirmando el contenido de Nb y N en ambas aleaciones
[88]. Ademaés, se observo que la temperatura de solubilizacion afecta la composicion

quimica de los precipitados [88].

En cuanto a las Fig. 16b y c, se muestra la formacion de la fase ¢ en los limites de grano
en ambas aleaciones; esta fase se origina del proceso de fusién debido a la cinética de
precipitacion y segregacion del Mo proveniente del proceso de solidificacion. El analisis
EDS confirma que los principales elementos tienen un alto contenido de Mo y Cr (ver
Tabla 9). En la fase o también se observo un efecto sobre la composicion quimica de los
precipitados asociados al tratamiento térmico. La variacion en el tamafio del precipitado
y la composicién quimica del contenido de Mo en ambas aleaciones se atribuye al tiempo

de recocido solubilizante, que fue demasiado corto para reducir su fraccién volumétrica.

Tabla 9. Composicion quimica del andlisis de los precipitados mediante MEB-EDS en
SASSNDT1 and SASSNbT2.

Phase Fe Cr Ni Mo Nb Si N
SASSNbT1 Nb-MX 14.79  23.19 4.16 50.59 7.27
c 2420 1898 16.26 36.60 3.76
SASSNbT2 Nb-MX 1479 25.21 6.87 39.10 6.54

c 2128 1632 1029 3496 6.01
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Fig. 16. Morfologia de SASSNbT1 y SASSNbT2. a) Nb-MX y M23Cs en SASSNbT1 b) 6 en
SASSNDTI, ¢) 6 en SASSNbT2, d) Nb-MX en SASSNbT2. Fuente: Elaboracion propia.
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4.1.5 Comportamiento Electroquimico

4.1.5.1 Espectroscopia de impedancia electroquimica

La Fig. 17 muestra los gréaficos de Nyquist y Bode (modulo y &ngulo) de los aceros
inoxidables, acero comercial 254SMO, SASSNbT1 y SASSNbT2 en soluciones de NaCl
3.5% (Fig. 17 a, cy e) y NaBr 3.5 % (Fig. 17 b, d y f). Para el gréafico de Nyquist en
solucion de NaCl (Fig. 17 a) muestra que todos los espectros exhiben la formacion de dos
semicirculos o bucles resistivos incompletos, indicando una alta resistencia al medio
corrosivo y un comportamiento similar entre el acero fabricado y el acero comercial
(254SMO). Por otra parte, el diagrama de Bode modulo (Fig. 17 c), muestra dos lineas
rectas con pendientes cercanas a -1 en las zonas de frecuencias (altas y bajas), lo cual
afirma la presencia de dos constantes de tiempo en el proceso de corrosion. Esto se
comprueba al observar el diagrama de bode angulo (Fig. 17¢e) en el cual se observa dos

angulos de fase maximos [89].

Anéalogamente se determinaron los graficos de Nyquist en solucion de 3.5 % de NaBr (Fig.
17d), mostrando un comportamiento similar al presentado en solucién de NaCl, pero
SASSNDT1 presentd un menor didmetro de semicirculo resistivo en comparacion a los
aceros 254SMO y SASSNbT2 respectivamente. La disminucion de la resistencia al medio
corrosivo de SASSNbT1 se atribuyé a las fases secundarias indeseables formadas de
Cr23Ce y o, las cuales fueron encontradas en la microestructura y confirmadas mediante
MEB. Estos precipitados consumen Cr de la matriz del acero inoxidable superaustenitico
desmejorando su resistencia a la corrosiéon. De acuerdo con estos resultados, los aceros
evaluados presentaron un comportamiento resistivo y una alta resistencia al medio de
NaCl y NaBr ya que no se observa cierre de los semicirculos en los diagramas de Nyquist
(Fig. 18 a y b). Sin embargo, el acero SASSNbT1 presenta una menor resistencia en

soluciones de NaBr, mostrando un comportamiento capacitivo.
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Fig. 17. Diagramas de Espectroscopia de Impedancia electroquimica de SASS a) Nyquist a 3.5
% NaCl, b) Nyquist a 3.5 % NaBr, ¢) Modulos Z a 3.5 % NaCl, d) Médulos Z a 3.5 % NaBr
Nyquist at 3.5 % NaBr, €) Bode angulo a 3.5 % NaCl y f) Bode angulo a 3.5 % NaBr. Fuente:
Elaboracion propia.

La Fig. 17a se muestra el circuito equivalente utilizado para ajustar los datos obtenidos de

la prueba EIS. El circuito equivalente empleado para la interpretacion fisica de las dos
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constantes de tiempo fue el modelo de cascada, mediante el cual se obtuvo la
interpretacion y el mejor ajuste de datos experimentales en los medios de NaCl y NaBr al
3.5 % en peso respectivamente. Este modelo es acorde para la explicacion de las
reacciones electroquimicas que ocurren en la interfaz metal/solucion de un sistema que
genera peliculas pasivas [45,87]. En el circuito de la Fig. 17, Q1 y R1 representan la
capacitancia de la doble capa y la resistencia a la transferencia de carga, respectivamente,
que se pueden obtener el rango de frecuencia alta y media dado que el proceso de
transferencia de carga es de alta velocidad. Mientras Q2 y R2 representan la capacitancia
y resistencia de la pelicula obtenidas de la derivada de la constante de tiempo a bajas
frecuencias. Los resultados del ajuste del modelo equivalente se muestran en la Tabla 10
y el calculo de la capacitancia (Ceff) se convierte a través del elemento de fase constate
(CPE, Q) obtenido del modelo utilizando el método de Brug [87,89]:

Cepr = Yo' /nRO=M/" (Ec, 48)
De acuerdo con los resultados se infiere que la pelicula pasiva formada es estable y con
estructura porosa, por lo cual podria permitirse que los iones difundan a través de la capa
pasiva generandose un proceso de reacciones de transferencia de carga [90].

Tabla 10. Pardmetros obtenidos del ajuste de los datos de espectroscopia electroquimico de

impedancia en los aceros en soluciones de NaCl y NaBr al 3.5 %.

Q1 Q2

. Rs R1 Rz Rp
Acero Medio %Error
(Qcem?) KQem?)  (Qlem?%s n KQem?)  (Q'em?  n (KQcem?)
" "
254SMO 496.70 50.40 2.39*10° 0.42 136.00 3.22*10° 0.86 187.00 7.01*10*
SASSNbT1 NaCl 421.50 41.90 1.03*10¢ 041 621.00 6.21*10° 0.82 170.00 1.39*10°
SASSNbT2 203.20 24.10 4.71*10° 0.43 204.00 2.04*10° 0.81 149.00 1.48*10°
254SMO 743.20 52.40 7.97*107 0.45 370.00 3.70*10° 0.82 218.00 5.83*10*
SASSNbT1 NaBr 25.85 36.00 6.32*10° 0.92 27.80 2.78*10* 1.00 53.50 1.01*10°%
SASSNbT2 547.90 35.10 1.48*10% 0.45 343.00 3.43*10° 0.83  207.00 1.67*10°
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4.1.5.2 Polarizacion potenciodinamica ciclica

La Fig.18 muestra las curvas de polarizacion ciclica de los aceros inoxidables 254SMO,
SASSNDbT1y SASSNbT2 en soluciones de 3.5% NaCl (Fig.18a) y 3.5% NaBr (Fig.18b).
Los resultados de la polarizacion ciclica permitieron determinar las densidades de
corriente de corrosion que se obtuvieron directamente por el método de extrapolacion de
Taffel y se designd como potencial de ruptura (Erup) al aumento continuo de la densidad
de corriente. Ademas, la zona de proteccion se considerd como el segmento por debajo en
el cual la curva inversa corta la zona de pasivacion. La Fig. 18a muestra el comportamiento
de los aceros 254SMO, SASSNbT1 y SASSNDbT2 en solucion de NaCl, se observo las
curvas tipicas anodicas y catodicas, y una alta resistencia de los aceros inoxidables
evaluados ya que las densidad de corriente no superan 10 pA/cm? lo cual indica una
estabilidad de la capa pasiva observada La estabilidad de capa pasiva es atribuida a la
presencia de Cr y Mo en la composicion de lo SASSNbT1 y SASSNbT2 los cuales
generan una pelicula pasiva estable y por tanto elevada resistencia a la corrosion. Mientras
en NaBr a pesar de presentar densidades de corrientes que no superan 10 pA/cm? existe
una inestabilidad de capa pasiva. Las fluctuaciones de densidad corriente pueden estar
relacionadas con picaduras metaestables en la zona de pasivacion (Fig.18b). En otras
palabras, la disminucién de la zona de proteccion corresponde a la ruptura localizada de
la pelicula pasiva la cual puede conducir al inicio de picaduras [91,92]. Debido a esto se
presenta una disminucion de la zona de proteccion y se demuestra que los iones Br- tienen
un efecto mas significativo sobre la estabilidad capa, siendo el acero SASSNbT1 el menos
resistente [90,93].
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Fig. 18. Curvas de Polarizacion Potenciodinamica para los aceros 254SMO, SASSNbT1
SASSNbT2. a) NaCl a 3.5% NaCl a temperatura ambiente, b) NaBr a 3.5%. Fuente: Elaboracion
propia.

La Tabla 11 muestra los pardmetros obtenidos de la curva de polarizacion
potenciodindmica en los aceros expuestos al 3.5 % NaCl y 3.5 % NaBr, en la cual las
velocidades de corrosién son bajas por la cual no es una variable para determinar cual
acero es mas resistente a la corrosion. Sin embargo al evaluar el potencial de proteccion
(Eprot, zona de pasivacion), si es posible deducir cual acero es més resistente a la
corrosion en las soluciones evaluadas. En este sentido el acero 254SMO y SASSNbT2
presentaron zonas de proteccion similares, siendo esta zona de pasivacion menor en el
SASSNbT1 para las diferentes soluciones (ver Tabla 10). [94]. La disminucion del
potencial de picado (Epic) y la menor zona de proteccion del acero inoxidable
SASSNDbT1es producto de la presencia de fases secundarias indeseables (M23Cs, ), las
cuales disminuyeron el cromo y molibdeno de la matriz de la aleacion haciendo menos
resistente la aleacion al medio corrosivo [95]. Este comportamiento también es
dependiente de la temperatura de recocido de solubilizacion y el tiempo en el tratamiento
térmico T1 el cual no fue suficiente para eliminar fases secundarias indeseables. En
contraste en SASSNbT2, donde se observé carburos NbMX, los cuales no perjudiciales
para la aleacién ya que el Nb consume el exceso de carbono impidiendo la formacion de
carburo de cromo que empobrece la matriz de la aleacion. Estos resultados concuerdan

con lo observado en las curvas de Nyquist y Bode en EIS, donde se observd un
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comportamiento capacitivo y una disminucién de la resistencia del acero SASSNbT1. Este
comportamiento mostrado en el SASSNbT1 es de esperarse ya que presenta fases
secundarias (M23Cs, sigma), determinadas y confirmadas por el software Thermo-Calc y
con los estudios DRX y MEB. Cabe sefialar que las dos soluciones (NaCl y NaBr)
evaluadas en estas aleaciones propiciaron un entorno corrosivo en el cual el acero

inoxidable superaustenitico SASSNbT1 fue el menos resistente.

Tabla 11. pardmetros electroquimicos obtenidos de los ensayos de polarizacion potenciodindmica
de los aceros expuestos 254SMO, SASSNbT1, and SASSNbT2 en soluciones de NaCl y NaBr al
3.5 %.

Acero Medio icorr (A.cm~ V¢ (mm/afo) Ecorr Epit Eprot

2 x 108 10 (MVvs SCE)  (mVvsSCE)  (mVvs SCE)
254SMO 7.32+0.35 7.62 -165.80+7.50 1311.10+5.05 981.10+3.51
'SASSNDT1  NaCl  4.50+0.83 4.68 -167.50+4.50 1409.00+4.51 882.80+2.51
'SASSNDT2 4.75+0.20 4.95 -156.30+2.25 830.20+251  331.70+3.79
254SMO 5.88+0.26 6.13 -151.80+3.43 1300.10+6.05 850.10+1.08
'SASSNDT1  NaBr  2.96+0.30 3.08 -158.90+2.25 1171.00+5.28
'SASSNDT2 4.61+0.70 4.83 -14530+2.45 463.00+1.53  951.10+2.96

4.1.5.3 Ensayos de DL-EPR

La Fig. 19 muestra las curvas DL-EPR en los aceros expuestos SASSNbT1, SASSNbT2
y 254SMO. Los aceros muestran un amplio rango de la zona de pasivacion entre -0.180
V a -0.4 V vs SCE, este comportamiento en la zona de pasivacion es atribuido a la
presencia de cromo en la composicion del acero inoxidable, generando una pelicula pasiva
y por tanto elevada resistencia a la corrosion [94]. Las densidades ir e ia no ocurrieron al
mismo potencial lo que indica una caida de la resistencia 6hmica [96,97]. En la
polarizacion directa se observo un ligero incremento de la densidad de corriente de
activacion (ia) de 0.1120 mA/cm? en SASSNbT1 en comparacion con SASSNbT2 y
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254SMO, (0.0164 mA/cm? 0.0233 mA/cm?) respectivamente (Fig. 19a-c). Este
comportamiento en SASSNbT1 es atribuido a las regiones empobrecida en Cr por la
precipitacion de la fase o y carburo de cromo M23Cs, el cual se identificd mediante DRX
y MEB. Mientras en la curva de polarizacion inversa revelo picos de densidades de
corriente de reactivacion (ir), indicando una disminucion de Cr en la matriz generando
una degradacion local de la zona de pasivacion y que las muestras son susceptibles a

corrosion intergranular o agrietamiento por corrosion bajo tension [98].

Enel SASSNDT1 se observo que el pico de zona de activacion y reactivacion son cercanos
con densidades de corrientes altas (0.1060 mA/cm?) por lo cual el material tiene una alta
sensibilizacion en comparacion con SASSNbT2 y 254SMO, donde la densidad de
corriente de reactivacion es mucho menor respectivamente (0.0012 mA/cm?; 0.0003
mA/cm?). Este comportamiento en SASSNbT1, SASSNbT2 y 254SMO es producto de la
disminucion de Cr en la matriz, ya que el contenido de Cr debe mantenerse en un rango
de 12-13 %. Ademas, el empobrecimiento del Cr y Mo en la matriz se ve afectado
principalmente por dos factores: precipitacion de fases (o y carburo de cromo M23Cs) y
difusion de elementos al aplicar el tratamiento térmico. Los procesos de nucleacion y
crecimiento de precipitados ricos en Cr y Mo en los limites de grano pueden promover
zonas empobrecidas de estos elementos en la matriz y también causar una diferencia de
concentracion entre la matriz -precipitados ya que los &tomos de Cr y Mo difunden desde
la matriz a las zonas agotadas causando una disminucién del agotamiento de Cr y Mo
[99,100].

La Fig. 19 muestra la microestructura obtenida después de la aplicacion del ensayo de DL-
EPR en los aceros. Se observé como el acero 254SMO (Fig. 19f) no exhibe picaduras en
comparacion a SASSNDT1, el cual mostro una red continua de carburos en los limites de
granos, corrosion intergranular y picaduras profundas (Fig. 19b). Para el SASSNbT2 solo
se observo bajo contenido de carburos en los limites de granos y bajas picaduras (Fig.

19d). Para complementar los resultados se calcularon el porcentaje del grado de
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sensibilizacion (%DOS) mediante la relacion entre la densidad de corriente de
reactivacion (ir) y la densidad de corriente de activacion (ia) obtenidas de las curvas de
DL-EPR através %DOS. Los resultados se muestran en la Tabla 12. El valor de DOS mas
alto se obtuvo en la muestra SASSNbT1 (94.64 %) en comparacion con SASSNbT2 y
254SMO respectivamente. Estos resultados eran de esperarse ya que esta aleacion
presentd precipitados de fase ¢ (3.16%) y carburo de cromo M23Cs (0.07 %). Estos
precipitados al formarse consumen altos contendidos de Cr y Mo dejando la matriz
empobrecida permitiendo que el material se sensibilice (Tabla 7). En cuanto a la aleacion
SASSNDbT?2 la sensibilizacion fue generada por la presencia de fase ¢ (Fig. 19¢) dado que
no ocurrié una disolucién completa de la fase, lo cual sugiere que el tiempo del tratamiento
térmico aplicado debid ser mayor con la finalidad de disolver esta fase. Sin embargo, el
%DOS en SASSNDbT2 es relativamente bajo para un acero producido a atmosfera abierta
[101,102].

Tabla 12. Porcentaje de sensibilizacion de los aceros superausteniticos

ACERO %DOS= irfia x100 Sensibilizacion

254SMO 1.29+0.03 Si
SASSNbT1 94.64+2.26 Si
SASSNbT2 7.3240.15 Si
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4.1.6 Propiedades mecénicas

Se realizaron ensayos de traccion en las muestras SASSNbT1 y SASSNbTZ2,
respectivamente, para obtener los parametros mecanicos de limite elastico, resistencia
maxima a la traccion y porcentaje de elongacion. Los resultados obtenidos se muestran en
la Tabla 13. Como se muestra en la tabla ambas probetas presentaron propiedades
mecanicas cercanas al 254SMO. El limite elastico para las muestras SASSNbT1 vy
SASSNDbT2 fue de 353+8 MPay 375+9 MPa, respectivamente. Mientras que la resistencia
maxima a la traccién obtenida para las muestras SASSNbT1y SASSNbT2 fue de 675+16
y 702+18 MPa. En lo que respecta al porcentaje alargamiento de las aleaciones producidas
se incrementd casi al doble en comparacion al 254SMO (35 %) con valores de 66.8 % y
70.6% en SASSNbT1y SASSNbT2 respectivamente. Este resultado indica que el material

disefiado presentara una mayor ductilidad al deformarse.

Estas propiedades mecanicas son comparables al acero comercial 254SMO (340 MPa
minimo, 655-850 MPa como resistencia maxima a la traccion y alargamiento minimo del
35 %). En este sentido, ambas muestras producidas presentaron una resistencia mecanica
cercanas, lo que puede atribuirse al endurecimiento por solucién sélida como principal
mecanismo de deformacion. En cuanto a las pruebas de dureza, ambas muestras
presentaron resultados similares bajo los 96 HRB permitidos por la norma 254SMO. La
muestra SASSNbT1 presentd 93 + 2 HRB, mientras que la muestra SASSNbT2 presentd
91+2 HRB. Es posible observar que la muestra SASSNbT1 presentd un porcentaje de
elongacion ligeramente inferior y un valor de dureza superior, en comparacién con la
muestra SASSNbT2. Este comportamiento podria estar relacionado con la mayor cantidad
de precipitados observados a través de la microestructura de la muestra SASSNbT1, estos
precipitados pueden fortalecer levemente la matriz austenitica. En general, las propiedades
mecanicas obtenidas en las muestras producidas mostraron excelentes resultados. Por lo
tanto, la produccion de acero a partir de chatarra de acero inoxidable en atmosfera abierta

representa una excelente opcion ya que no presenta una variacion significativa en el
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comportamiento mecéanico y resistencia a la corrosion (SASSNbT2) [103]. Sin embargo,
la resistencia a la corrosion debe adecuarse conforme a la seleccion de la aplicacion de la
temperatura de tratamiento térmico y el tiempo como parametros imprescindibles en la
produccion de nuevos aceros ya que en SASSNbT1 no existe una alta resistencia a la

corrosion.

Tabla 13. Resultados de los ensayos de traccion y dureza de las muestras SASSNbT1, SASSNbT2
y 254SMO.

Fluencia Esfuerzo maximo (%) Dureza
Acero (MPa) (MPa) Elongacién (HRB)
SASSNbT1 35348 675+16 66.8+1.85 93+2
SASSNDbT2 37519 702+18 70.6+1.98 91+2
254SMO* 340 655-850 35 96
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4.2 Etapa 1. Simulacién y produccion de los aceros inoxidables superausteniticos
(Aly A2).

El modelamiento termodinamico fue realizado conforme a los resultados de la
investigacion realizada en la seccidon 4.1 sobre el estudio del Nb en dos tratamientos
térmicos (SASSNbT1y SASSNbT2) con la exposicion en medios agresivos de 3.5 % p/p
de NaCl y NaBr y del seguimiento de la caracterizacion microestructural (MOP, MEB,
DRX Y SKPFM) en los tratamientos térmicos y exposicion a medios agresivos. Ya que
los resultados tuvieron una alta novedad y que concluyeron que la adicion de Nb permite:
1) incrementa la resistencia a la corrosion general y localizada en medidos con NaCl y
NaBr, 2) influye significativamente en la morfologia de los precipitados, permitiendo la
formacion de precipitados NoMX retardando la aparicién de M23Cs responsables de la
sensibilizacion, 3) mejora las propiedades mecanicas de la aleacion. Por otra parte, la
amplia investigacion ha permitido establecer un protocolo con las condiciones
operacionales para la fusion y posibles tratamientos térmicos a aplicar (termomecanico,
recocido de austenizacién y temple). Sin embargo, el estudio preliminar realizado no

aborda el comportamiento a ensayos de fluencia térmica.

De acuerdo con estos resultados la aleacion SASSNb se usé como material base a
modificar para el disefio de las nuevas aleaciones (Al y A2) para aplicaciones térmicas
solares. Esta aleacion considera C, Si, Cr, Ni, N, Cu, Mo. Sin embargo, como el objetivo
de esta investigacion fue disefiar aleaciones a alta temperatura, sales fundidas y

termofluencia se considero:

1) Incrementar el contenido de Cr para aumentar la resistencia a la oxidacion a alta
temperatura.

2) Conservar el contenido de Ni, Si 'y Cu para disminuir el costo de las aleaciones.
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3) Disminuir el contenido de Mo en la aleacion base ya que el mismo favorece la
formacion de fases secundarias desfavorables (o, M23Cs, 1M, Z) disminuyendo las
propiedades mecanicas y de corrosion.

4) Adicién Nb, Ti y V para evaluar la efectividad de los elementos formadores de
precipitados y mejorar la resistencia a la termofluencia y propiedades mecanicas
buscando sinergia entrey Nb, Tiy V.

5) Agregar el Ce ya que mejora la adhesion de las peliculas de 6xidos o resistencia al
desprendimiento debido a un efecto de incrustacion, adsorcion de vacios o reduccién
de la concentracion de azufre cerca de la interfaz Oxido-metal [25]. Reduce la
velocidad de oxidacion debido a la oxidacion preferencial de Cr o la segregacion en el
limite de grano de iones de Ce [104]. Modifica la estructura de la pelicula de 6xido,
asi como la formacion de éxido de Cr en la capa de 6xido interna debido a la oxidacién
selectiva de Cr y la subsiguiente supresion de la creacion de 6xidos a base de Fe.
Asimismo, la adicidn de pequefias cantidades de tierras raras (0.00-0.025 % p/p) puede
tener un efecto refinador de grano efectivo ya que pueden mejora la estructura de

solidificacion [56].

Aleacion Al: Definido por la presencia de contenidos porcentuales de Nb > Ti >V y Ce.
Se adiciona Nb en mayor proporcién, se agrega V y Ti. V y Ti pueden mejorar
termofluencia y afinar grano. Ce para mejorar oxidacion en baja concentracion = 90 ppm
(0.009 % p/p). Se espera que la presencia de Nb promueve la formacién de fases
secundarias del tipo NbMX que permitian generar un incremento de las propiedades de
termofluencia y buena resistencia a la corrosién en los medios agresivos a alta

temperatura. Asi como también una disminucion de la fraccion de M23Cs y fase .

Aleacion A2: Definido por la presencia de contenidos porcentuales de V > Nb > Tiy Ce
~130 ppm (0.013 % p/p). Se adiciona V en mayor proporcién. Se espera mayor resistencia
a la precipitacion por la interaccion V + Nb. Se cambian precipitados de Nb por V en

mayor proporcion con el fin de mejorar resistencia a la termofluencia. Se evalua si los
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precipitados V contribuyen de mejor forma que los obtenidos por la adicion de Nb. Se
espera que la adicion de V promueve la formacidn de fases secundarias del tipo VMX que
permitian generar un incremento de las propiedades de termofluencia alta temperatura y
una disminucion de la fraccion de M23Cs y fase 6. Conforme a los conceptos de disefio
descriptos en base a la literatura y principios de metalurgia fisica, se procede a utilizar la
modelacion para determinar la cantidad de cada elemento aleante y su efecto en el

diagrama de fases.

4.2.1 Modelacion Termodinamica

La determinacion de la composicion quimica de las aleaciones fue obtenida mediante la
modelacion termodinamica, considerando la formacion de un alto contenido de austenita
y precipitados secundarios del tipo NbMX, VMX o TiMX.

4.2.1.1 Aleacion Al

La determinacion de la composicion quimica para Al, se obtuvo a partir de los porcentajes
de los elementos principales de la aleacion Cr, Mo, V, Nb. El primer elemento simulado
correspondido a la concentracion de Cr, esta fue estudiada en un rango entre 20-30 %
mediante el diagrama de fases (Fig. 20). El diagrama de fases muestra que a porcentajes
del 20 % - 23 % Cr se obtienen proporciones de precipitado del tipo NoMX, VMX vy alta
fraccion volumétrica de y pero estos contenidos de Cr son muy bajos para garantizar una
alta resistencia de las aleaciones a altas temperaturas [105]. Por otro parte, contenidos
superiores al 30 % Cr incrementan la formacion de ¢ y Z a temperaturas por debajo de
1100 °C disminuyendo el contenido de Cr y Mo en la matriz reduciendo la resistencia a
la corrosion de las aleaciones a alta temperaturas. Mientras a temperaturas superiores a
1100 °C y contenidos superiores al 30 % aumentan el contenido de fracciones
volumétricas de ferrita delta produccion posible formacion de semipilas en la matriz de la

aleacion. De acuerdo con el diagrama de fases del % Cr (Fig. 20) y el calculo de las
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fracciones volumétricas mostradas en la Tabla 14, el % de Cr debe ser superior al 25 %
para lograr las fases deseadas en el disefio de la aleacion y aumentar la resistencia a la
oxidacion a alta temperatura. En este punto en especifico se eligio trabajar a porcentajes
de Cr del 25 % £1 (intercepcion de rectas en el diagrama), ya que permite la formacion de
austenita (), precipitados ricos NoMX TiMX y porcentajes de ferrita delta (8). por debajo
del 5 % confiriéndoles estas fases excelentes propiedades de resistencia mecénica y
corrosion a la aleacion.
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Lig+d
Lig +y+NbMX Lig + v ,
+TiMX Lig+y+3d
14004+—— - L — - \
P - L S—
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Fig. 20. Diagrama de fases Thermo Calc para la aleacion Al con respecto al % Cr. Fuente:
Elaboracion propia.
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Tabla 14. Fracciones volumétricas determinadas para el incremento del %Cr en la aleacion Al
determinadas por el software Thermo-Calc.

Fraccion Volumétrica de las fases (%)

%Cr  T(°C)

Y 0 c NbMX TiIMX M23Cs A
1000 99.220 0.405 0.040 0.332
1100 99.600 0.362  0.035
20 1150 99.640 0.326  0.035
1200 99.687 0.278  0.034
1000 90.225 8.822 0.378 0.038 0.528
1100 96.757  2.866 0.377
2 1150 96.429  3.240 0.301 0.031
1200 95.966  3.752 0.251  0.030
1000 73.310 25345 0.227 0.039 0.845 0.237
1100 72468 26.926 0.337 0.032 0.238
%0 1150 71.228 28.424 0.318 0.029
1200 72.099 27.601 0.272  0.028

Estableciendo la composicién de Cr y los elementos base de la aleacion, se determing la
composicion optima de Mo. La Fig. 21 muestra el diagrama de fase de temperatura en
funcion del porcentaje del molibdeno. En este se observa que el aumento del porcentaje
de contenido de Mo a 3 % y temperaturas entre 1000-1100 °C promueve la formacion de
altas fracciones volumétricas de fase o (7-14 % p/p) y M23Cs (0.3-07 % p/p) las cuales
tiene efectos nefastos y disminuyen la ductilidad y reducen la tenacidad en forma dréastica
de la aleacion. Adicionalmente, estos precipitados ricos en Cr impiden o reducen las
caracteristicas de la capa de 6xido de Cr superficial, reduciendo drasticamente la
resistencia a la oxidacion a alta temperatura (corrosion general) y promueven la corrosion
intergranular en los aceros super austeniticos [56]. Por otra parte, a 3 % Mo y temperatura
entre 1150-1200 °C existe un incrementd 6 por arriba del 9 % en p/p, lo cual conduce a la

formacion de semipilas galvanicas en el material originando corrosion intergranular. Este
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mismo comportamiento es presentado a un 4 % de Mo con un contenido mayor de fase 6
(9-20 % p/p), M23Cs (0.1-8 %p/p) y & (14 % p/p) en las temperaturas de evaluacion (1000-

1200 °C). Estos resultados de la simulacion termodinamica realizada se pueden observar

en la Tabla 15. En funcion de los resultados obtenidos mediante la simulacion y el calculo

de las fracciones volumétricas se determind adicionar un 2 % Mo, ya que a este porcentaje

se obtienen altas fracciones volumétricas de y lo cual incrementa la resistencia a la

corrosion. Ademas, se obtiene la formacion de precipitado ricos en NoMX y TiMX para

incrementar la resistencia a la termofluencia y el contenido de 6 esta por debajo del 5%

en p/p por lo cual no interfiere con respecto a las propiedades generales de la aleacion.

Tabla 15. Fracciones volumétricas determinadas para el incremento del %Mo en la aleacion Al.

%Mo  T(°C)

Fraccion Volumétrica de las fases (%)

Y 0 c NbMX  TiMX  M2Cs z
1000 88.934 10.071 0.363 0.039 0.56 0.033
1100 94.921 4.705 0.343 0.032
? 1150 94.926 4.740 0.303 0.031
1200 94.106 5.561 0.300 0.025
1000 83.906 14.896 0.289 0.040 0.711
1100 91.866 7.716 0.350 0.032 0.036
’ 1150 90.661 9.001 0.307 0.031
1200 89.584  10.128 0.310 0.026
1000 79.451 19.200 0.236 0.041 0.823 0.250
1100 87.250 12.295 0.354 0.033 0.107
) 1150 90.536 9.112 0.315 0.032
1200 85.522  14.186 0.261 0.031
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Fig. 21. Diagrama de fases Thermo Calc para la aleacién Al con respecto al % Mo. Fuente:
Elaboraci

En cuanto a la composicion porcentual de los elementos estabilizadores Nb y V, se
determind la composicién del Nb por diagramas de fase y se fijo la del VV en menor
proporcién en el orden del 0.1 % ya que se busca evaluar cuél de los dos elementos
estabilizadores (Nb o V) contribuye en mayor proporcion a las propiedades de
termofluencia. Esta seleccion de porcentajes tiene como objetivo evaluar la interaccion
directa del Nb y V con respecto al carbono, para determinar cual es mas efectivo en la

disminucion del exceso de carbono en la matriz para la formacion de precipitados NoMX
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0 VMX. También el cambio de la composicion de Nb y V permitio el estudiar el efecto
de estos dos elementos estabilizadores en la formacidn, tamafio y forma de los precipitados
y su influencia en el incremento o disminucion de las propiedades de corrosion y
termofluencia [57,87,109]. La Tabla 16 y Fig. 22 muestra el diagrama de fases y los
calculos de las fracciones volumétricas correspondiente incremento del porcentaje de Nb
en laaleacion Al, se muestra que a 0.25 % Nb y temperaturas entre 1000 y 1100 °C existe
formacion de fases intermetalicas o (8.695 % p/p), Z (0.147 % p/p) y carburos de M23Cs
(0.804 % p/p) razdn por la cual no es recomendable esta seleccion del porcentaje de Nb.
Por otra parte, no es recomendable un incremento de Nb a 0.45 % p/p ya que las fracciones
volumeétricas de fase o (8.695 % p/p) y & (5.6-6.6 % p/p) aumentan. Es decir, la formacion
de estas fases afectaria las propiedades mecanicas como la disminucion de la ductilidad y
reducen la tenacidad en forma dréstica de la aleacion. Ademas, un incremento de la &
potenciaria la corrosion intergranular en los aceros stper austeniticos. En este sentido, el
porcentaje éptimo de trabajo debe ser de 0.35 % + 0.25 de Nb ya que conduce a la
formacion de precipitados NoMX 'y TiMX los cuales son fundamentales para la obtencion
de excelentes propiedades en la aleacion. Las altas fracciones volumétricas de NoMX 'y
TiMX contribuiran a elevar las propiedades de termofluencia mediante el mecanismo de

endurecimiento por precipitacion.

Tabla 16. Fracciones volumétricas determinadas para el incremento del %Nb en la aleacién Al.

Fraccion Volumétrica de las fases (%)
%Nb  T(°C)

Y ) c NbMX TiMX Mz23Cs Z
1000 90.150 8.695 0.164 0.041 0.804 0.147
1100 96.598  3.054 0.217 0.097
02 1150 96.654  3.130 0.183  0.033
1200 95.786  4.040 0.141  0.033
035 1000 89.571 9435 0.345 0.039 0576 0.035

1100 95.581 4.406 0.327  0.032




1150 95.462 4.222 0.0285 0.031

1200 94534 5.194 0.0241 0.031
1000 88.362 10.750 0540 0.036 0.313
0.45 1100 93.913 5578 0.479  0.030
' 1150 93.736  5.579 0.439  0.029
1200 92,946 6.644 0.0382 0.028
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Fig. 22. Diagrama de fases Thermo Calc para la aleacién Al con respecto al % Nb. Fuente:
Elaboracion propia.
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En lo que respecta al % de Ti se determind a 0.015 % como maximo ya que altos
porcentaje de Ti promueven la formacion de precipitados de tamafio micrométrico, lo cual
disminuye drasticamente la resistencia a la termofluencia [62]. Finalmente, la adicion del
contenido de Ce fue seleccionada de acuerdo con la literatura y se determind trabajar a
porcentajes de 0.001 % Ce y 0.015 % Ce, ya que estudios realizados demuestran que
pequefias cantidades de Ce incrementan las propiedades de la capa de oxido, suprime la

segregacion de fase 6 en la region interdendriticas y mejora el refinamiento de grano [27].

Finalizado el andlisis del modelamiento termodinamico con respecto a las composiciones
aleaciones de Al se presenta en la Tabla 17 las composiciones quimicas definidas para su

respectiva produccion mediante la fusion en el horno bajo atmosfera abierta.

Tabla 17. Composicion quimica obtenida del modelado termodindmico en la aleacién Al

C Si Cr Ni Cu Mo Ti V Ce Nb Fe

Al 0.07 060 2500 18.00 0.70 2.00 0.015 0.10 0.001 0.35 Bal.

4.2.1.2 Aleacion A2

La aleacion A2 siguid el mismo principio de modelamiento termodinamico planteado en
comparacion a Al. Se determinaron los diagramas de fases respectivos y célculos de las
fracciones volumétricas respectivas para la composicién de Cr, Mo y V. Las Fig. 23-25
muestras los diagramas de fases de Cr, Mo y V en el cual se presentan las fases
intermetalicas y precipitados formados con respecto al incremento de las composiciones
de los elementos simulados. Asimismo, se muestran las Tablas de 18-20 con las fracciones
volumétricas planteadas para el Cr, Mo y V. Del analisis de los respectivos graficos y
tablas se determind que los porcentajes optimos de Cr, Moy V son 25 %, 1.6 % y 0.35 %.
Estos valores corresponden a la mayor fraccion volumétrica de fases 6, NbMX y VMX,
a la nula proporcion de fases intermetélicas como: o, Z. Finalizado el analisis del

modelamiento termodindmico con respecto a las composiciones aleaciones de A2 se




presenta en la Tabla 21 las composiciones quimicas definidas para su respectiva
produccion mediante la fusion en el horno a atmosfera abierta.
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Fig. 23. Diagrama de fases Thermo Calc para la aleacion A2 con respecto al % Cr. Fuente:
Elaboracion propia.
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Fig. 24. Diagrama de fases Thermo Calc para la aleacion A2 con respecto al % Mo. Fuente:
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Tabla 18. Fracciones volumétricas determinadas para el incremento del %Cr en la aleacién A2.

Fraccion Volumétrica de las fases (%)

%Cr  T(°C)

Y 0 c NbMX  VMX  Ma2Cs z
1000 98.620 0.032 0.975 0.372
1100 98.815 0.116 0.028 0.041
20 1150 98.895 0.083 0.022
1200 99.936 0.019 0.045
1000 95.235 3.351 0.020 1.111 0.283
1100 99.385 0.075 0.017 0.456
2 1150 99.835 0.051 0.014 0.100
1200 99.974 0.012 0.013
1000 76.744 21.661 0.019 1.251 0.325
1100 81536  13.912 3.409 0.018 0.018 1.047 0.162
. 1150 78.554  20.870 0.014 0.041 0.521
1200 79.834  19.888 0.017 0.013 0.148

Tabla 19. Fracciones volumétricas determinadas para el incremento del %Cr en la aleacion A2.

Fraccion Volumétrica de las fases (%)
%Mo  T(°C)

Y o c NbMX  VMX  M2Cs z
1000 92.946 5.567 0.190 1.134 0.333
1100 99.425 0.098 0.016 0.461
Lo 1150 99.844 0.080 0.014  0.062
1200 99.948 0.038 0.013
1000 85.001 13.372 0.021 1.218 0.388
1100 94.040 5.253 0.099 0.018 0.590
’ 1150 95.486 4.213 0.074 0.015 0.212
1200 95.066 4.880 0.041 0.014
1000 80.664 17.456 0.023 1.256 0421
4 1100 89.011 10.200 0.020 0.010 0.664

1150 92.782 6.822 0.077 0.013 0.303
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1200 91.341 8.604 0.042 0.014

Tabla 20. Fracciones volumétricas determinadas para el incremento del %Cr en la aleacion A2.

Fraccion Volumétrica de las fases (%)

%V  T(°C)
y 3 o NbMX  VMX  MzCs Z
1000 92217 6.331 0018 1138 0.296
1100  99.435 0098 0015  0.452
0.25 1150  99.847 0080  0.014  0.060
1200  99.950 0037  0.013
1000  91.816 6.673 0019 1.148 0.344
1100  99.415 0097 0016 0471
095 1150  99.823 0078 0014 0.084
1200  99.951 0036  0.013
1000  91.211 7.191 0020 1.163 0414
1100 98537  0.850 0.098  0.019 0.497
050 1150  99.479  0.313 0077 0015 0.116
1200  99.382  0.568 0036  0.014

Tabla 21. Composicion quimica obtenida del modelado termodindmico en la aleacion A2.

C Si Cr Ni Cu Mo Ti V Ce Nb Fe

A2 007 0.60 2500 1800 0.7 16 0.010 035 0.015 0.10 Bal.

4.2.2 Composicion Quimica

Obtenido los lingotes de la produccién de las aleaciones en fusion atmosfera abierta, se
dimensionaron la zona de canales de colada de la lingotera y se realizo el analisis quimico.
La Tabla 22 muestra los resultados del analisis quimico de las aleaciones Al y A2
realizado mediante espectrometria de emision Optica. Los resultados de las composiciones

quimicas presentan valores son similares al modelo propuesto por Thermo-Calc. Existe
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una leve diferencia con respecto a lo contenido de Ni y Mo, sin embargo, se encuentra
dentro de media establecida del disefio. Por otra parte, el contenido del %S se encuentra
dentro de los limites establecidos por norma para la produccion de aceros inoxidables

superausteniticos.

Tabla 22. Composicion quimica de aleaciones producidas en porcentaje en peso.

C Si Mn Cr Ni Mo Cu Nb Ti \Y Ce S Fe

Al 0.07 039 0.67 2538 1832 192 090 037 002 009 0.009 0.017 Bal

A2 007 034 062 2587 1984 169 099 0.16 0.34 0.013 0.012 Bal

4.2.3 Tratamientos térmicos

Durante el proceso de solidificacion o formaciéon del lingote ocurren diferentes
transformaciones de fases desde el estado liquido hasta la fase solida del lingote. En primer
lugar, ocurre una disminucion de la temperatura desde los 1700 °C hasta formandose las
primeras fases: Liq + y en el acero fundido. Posteriormente bajo los 1370 °C comienza a
darse a formacion de ferrita, teniéndose en equilibrio la presencia de Lig + y + &. Si la
temperatura sigue descendiendo entre los 1360 °C — 1290 °C se da la formacion de los
precipitados MX (Ti, Nb) y las fases anteriores. Por debajo de 1290 hasta 1260 °C
comienza a precipitar las fases MX (V). Muy por debajo de las temperaturas el rango de
550 °C a 1200 °C las principales fases secundarias corresponden a laves, o, Nb-MX, fase
Z y carburos M23Cs. Conforme a este analisis es necesario aplicar diferentes tratamientos
térmicos en el material colado para eliminar las fases secundarias no deseadas. Es por esta
razon que los tratamientos térmicos se hacen imprescindibles en las aleaciones Al 'y A2,
con la finalidad de eliminar la microestructura de solidificacion y producir fases
secundarias favorables para incrementar las propiedades mecanicas y de resistencia a la
corrosion en Al y A2. La simulacién termodinamica permitié a partir de las

composiciones quimicas obtenidas determinar la temperatura de los tratamientos térmicos
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para las aleaciones, para ello se calcularon las fracciones volumétricas de las fases
termodindmicas estables y su composicion quimica en un rango de temperatura de 1000

°C a 1200 °C en funcion de determinar la temperatura optimas de tratamiento.

4.2.3.1 Temperatura de tratamiento térmico Al

La temperatura de tratamiento térmico fue determinada segun la composicion quimica
tomando como base el diagrama de fase de %C con respecto a la temperatura la
composicion de 0.072 % de C. La Fig. 26 muestra que, si se realiza el tratamiento térmico
a temperaturas de 900 °C, 1000 °C y 1100 °C se obtendran fracciones volumétricas de las
fases intermetalicas ¢ y Z por lo cual no es posible trabajar en este rango de temperaturas
por los efectos negativos descriptos de dichas fases. Sin embargo, al incrementar la
temperatura a 1150 °C no existe presencia de 6 y Z lo cual es beneficioso para incrementar
las propiedades mecénicas y de resistencia a la corrosion. Con la finalidad de corroborar
la reduccion o nula presencia a la temperatura de 1150 °C se determinaron las fracciones
volumetricas las cuales se muestran en la Tabla 23. Al analizar las fracciones se observa
que no existe presencia de fase o y Z por lo cual esta seria la temperatura optima (1150
°C =TTAZ1) de tratamientos térmicos en la aleacién Al. De acuerdo con la temperatura de
aplicacion de tratamiento térmico Al, estaria constituida por las fases vy, 6 y precipitados
(NbMX 'y TiMX). La fraccion volumétrica de 6 no excede el 5 % por lo cual no se espera
que genere la formacion de semipilas galvanicas. Por otra parte, la adicion de elementos
estabilizadores Nb, VV y Ti permite eliminar el exceso de C formandose precipitados de
MX (carbonitruros de Nb, Ti, V, donde M denota metal y X denota C y N), lo cual
contribuye aumentar la solubilidad del N y evitando asi la formacion de carburos de Cr
del tipo M23Cs, que sensibilizan al material y reducen sus caracteristicas de resistencia a
la corrosion. La reduccion de las fases o, Z, y M23Ce permite una mayor resistencia
mecanica y a la corrosion del material ya que no disminuye el contenido de Cro Mo en la
matriz de la aleacion y la adicidn de Ce permite la formacion de ferrita disminuyendo la

formacion de fase o.
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Fig. 26. Diagrama de Fase de %Carbono vs Temperatura. a. Al. Fuente: Elaboracion
propia.

Tabla 23. Fracciones volumétricas obtenidas para Al a 1150 °C mediante la modelacion
termodinamica.

Fraccion
T(°C) Fases volumétrica  Fe Cr Ni Mo C Ti \% Nb Ce
(%)
Y 95.32 52.07 2497 18.78 186 0.048 0.09 0.100
A ) 4.34 4955 3643 952 324 0.02 0.15
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NbMX 0.302 0.012 1.78 0.346 753 0.99 89.43

412

TiMX 0.031 0.94 0.01 013 3844 0.816 1158 31.60

16.48

4.2.3.2 Temperatura de tratamiento térmico A2

La temperatura de tratamiento térmico fue determinada segun la composicion gquimica
tomando como base el diagrama de fase de % C con respecto a la temperatura la
composicion de 0.075 % de C. Al igual que la aleacion Al no es posible realizar el
tratamiento térmico entre 900-1100 °C ya que a este rango de temperaturas se obtendran
fracciones volumétricas de las fases intermetalicas ¢ y Z por lo cual no es posible trabajar
en este rango de temperaturas por los efectos negativos descriptos de dichas fases (Fig.
27).

La Fig. 27 muestra que, si se realiza el tratamiento térmico a temperaturas de 1150 °C no
existe presencia de 6 y Z lo cual es beneficioso para incrementar las propiedades
mecénicas y de resistencia a la corrosion. Esto también es confirmado en la Tabla 24 por
la fraccion volumétricas obtenidas a 1150 °C donde se muestra la formacion de un alto
contenido de y (99.822 %) y precipitados (0.078 % NbMX y 0.100 % VMX) por lo cual
esta fue la temperatura optima de tratamientos térmicos (TTA2) en la aleacion A2. De
acuerdo con la temperatura de aplicacion de tratamiento térmico A2, estaria constituida
por las fases y y precipitados (VMX 'y NbMX).

Al comparar las fases obtenidas entre A1 y A2 se observa una diferencia notable dado
que Al esté compuesta principalmente por: vy, 8, precipitados NboMX y TiMX, mientras
A2 estard compuesto por: y y precipitados VMX y NbMX. Esta diferencia entre los
precipitados de ambas aleaciones es producto del contenido de los elementos
estabilizadores y la presencia de Ce en la matriz de la aleacion. Por otra parte, al realizar
el tratamiento térmico se podria indicar que la aleacion Al tendrd unas mayores

propiedades mecanicas en comparacion A2, ya que el contenido de precipitados NbMX
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es mas alto que el aportado por VMX contribuyendo a las propiedades de termofluencia
mediante el endurecimiento por precipitacion. Ademas no generan celdas galvanicas con

la matriz austenitica, cualidad que permite mantener la alta resistencia a la corrosion
[81,88,106].
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Tabla 24. Fracciones volumétricas obtenidas para A2 a 1150 °C mediante la modelacién
termodinamica.

Fraccion
T(°C) Fases volumétrica  Fe Cr Ni Mo C Ti \% Nb Ce N
(%)
Y 99.822 50.07 25.87 19.87 1.69 0.07 0.34 0.09
A2 VMX 0.100 1.46 595 10.37 7153 10.73
NbMX 0.078 2.11 039 7.74 1.16 8463 0.025 3.93

A partir del modelamiento termodinamica y analisis de las fracciones volumetrias de las
fases presentes, cada aleacion fue sometida a los tratamientos térmicos indicados por la
seccidn experimental. En las aleaciones A1y A2 se aplicaron un tratamiento térmico de
austenizado a la durante una hora, seguido de una deformacion en caliente por laminacién
y templado al agua. Luego de aplicada la deformacion de las muestras, se realiz6
nuevamente el tratamiento térmico de austenizado a 1150 °C durante una hora y posterior
temple con agua. Los resultados de los tratamientos térmicos aplicados permiten en primer
lugar eliminar la microestructura de colocada, un alto grado de austenizado, disminuir las
fases intermetalicas (o, Z, y M23Cs) Yy finalmente promover la formacién de precipitados

del tipo MX con la finalidad de incrementa las propiedades generales de las aleaciones.
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4.3 Etapa 2. Validacion de las aleaciones producidas

La validacion de las aleaciones producidas se determind en una primera instancia en la
composicion quimica de la aleacion presentada en parte final del capitulo anterior. En este
capitulo se profundizara la validacion de las aleaciones a partir de la morfologia,
microestructura y comportamiento mecénico obtenido mediante diversas técnicas
espectroscopicas y mecanicas. Esta etapa se corrobora los resultados de las fracciones
volumétricas de las fases presentes obtenidas mediante modelacion termodinamica con

respecto a los resultados experimentales validados por las técnicas de caracterizacion.

4.3.1 Microestructura de Solidificacién de la Aleacion Al

4.3.1.1 Microscopia Optica

Se analizo mediante microscopia Optica la microestructura de la aleacion Al posterior al
proceso de solidificacion con la finalidad de identificar las fases presentes. La Fig. 28
presenta la microestructura de solidificacion de la seccion transversal del lingote. En la
Fig. 28a muestra las inclusiones no metalicas con promedios alrededor de 25 particulas
por mm? con tamario entre 3y 9 um. Las inclusiones no metalicas se clasifico como 6xidos
globulares dispersos tipo D2 serie gruesa segun la norma ASTM E45 (Standard Test
Methods for Determining the Inclusion Content of Steel) [78]. El contenido de inclusiones
presentes es bajo considerando la no utilizacion de atmdésfera controlada o agentes
desoxidante (fusiébn a atmosfera abierta). La Fig. 28b muestra la morfologia
microestructural de solidificacion de Al, en esta se puede observar la formacion de
diferentes granos equiaxiales individuales en diferentes orientaciones de crecimiento. A
una magnificacion de 200x (Fig. 28c) se muestra la formacion de dendritas (primarias,
secundarias y terciarias) caracteristica del proceso de solidificacion, segregacion de fases,
formacion de fases secundarias (o) y precipitados muy pequefios a lo largo de toda la

seccion analizada. La Fig. 28d muestra con mayor claridad la formacion de fases
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secundaria, la cual podria ser fase sigma por la forma caracteristica de su formacién en
este tipo de aleaciones en procesos de colada. Estos resultado concuerdan con lo
observado por Zhibin Schucai y col los cuales estudiaron el efecto de las tierras raras en

SASS, confirma la presencia de fase sigma en procesos de solidificacion [56,107].
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4.3.1.2 Difraccién de Rayos X

Para corroborar la formacion de las fases secundarias obtenidas MOP, se obtuvieron los
espectros de DRX de Al. La estructura cristalina se determind indexando los espectros
especificos y calculando la fase del parametro de red. La Fig. 29 presentan los espectros
de DRX de Al. En Al se identificaron e indexaron tres picos caracteristicos pertenecientes
ay con angulos de fase de 43.5°, 50.5°y 74.5°(PDF-98-016-7668) y cuatro picos de fase
042.2°,45.8°,46.7° y 47.7° [83]. La Tabla 25 muestra los resultados obtenidos para A1
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a partir de la distancia interplanar, promedio del parametro de red experimental, la

desviacion estandar y la constante de red. La distancia interplanar y el pardmetro de red

calculado de austenita y o estdn cerca de la constante de red del cristal. Siendo los

parametros de red calculados para austenita a=10.904A + 0.294, ¢ a=8.809A + 0.449;
c=4.540A + 0.079 y sus constantes tedricas a=10.767A; a=8.80 A y c= 454 A

respectivamente. Estos resultados concuerdan con las fases y angulos obtenidos por Rojas

at al, los cuales detectaron la presencia de austenita y fase sigma en aceros

superausteniticos estabilizados con Nb [106]. Los resultados obtenidos en DRX para Al

concuerdan con las fases observadas mediante MOP y modelacién termodinamica del

software Thermo-Calc. La presencia de la fase sigma en la muestra proveniente de la

fundicion y es de esperarse en este tipo de aleaciones ya que no se ha aplicado ningun tipo

de tratamiento térmico.
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Fig. 29. Difraccion de rayos X del proceso de solidificacion en Al y A2. Fuente: Elaboracion

propia.
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Tabla 25: Célculo del parametro de red para el acero Al.

Distancia Parametro de

interplanar red Cé,ICUIO del
Fase 20 parametro de
calculada A) red (A)
(A)
h k I d a c a c
43.5 1 1 1 2.079 3.601 -
Y 50.5 0 0 2 1.806 3.647 - 3.612
74.5 0 2 2 1.273 3.599
42.2 1 1 2 2.14 9.328 4.988
G 46.7 3 3 1 1.943 8.8 454 858 512
47.7 4 1 1 1.905 852 513

4.3.1.3 MEB, EDSy Mapeo.

La Fig. 30 muestra la microestructura MEB de la aleacion Al. Se confirmo la
microestructura de solidificacién conformada por la formacién de dendritas (primarias,
secundarias y terciarias), formacion de fases secundarias (o) y precipitados muy pequetios
como se muestra en la Fig. 30. El analisis de EDS de las fases secundarias (S1, S2 y S3)
se muestra en la Tabla 26, en el cual se determin6é que las fases secundarias estan
constituida principalmente Fe, Cr, Niy Mo. Las fases secundarias intermetalicas presentes
contiene altos contenido de Cr y Mo en la fase y bajo contenidos en la matriz de la
aleacion. De acuerdo con el EDS, el contenido elemental presentado de la fase
intermetalicas podria corresponder a fase 6. La Fig. 31 muestra un mapeo de la morfologia
de las fases secundarias en Al, se observé un aumento de la intensidad del color en los
elementos Cr y Mo ya que existe un alto contraste de estos elementos en el mapeo. Estos
resultados obtenidos demuestran que la fase intermetalica formada del proceso de
solidificacion es fase 6 lo cual concuerda con los resultados expuesto mediante las otras

técnicas de caracterizacion y la fraccion volumeétrica reportada por Thermo-Calc [78,106].
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Fig. 30. MEB Al proceso de solidificacion. Fuente: Elaboracion propia.
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Tabla 26. Composiciones quimicas de solidificacion obtenidas por EDS para Al

Aleacion Seccion Secciéon Cr Mn Fe Ni Mo Cu Nb V

S1 c 36.33 0.43 44.68 11.65 4.86

S2 c 3243 0.50 40.89 1291 4.56

Al S3 o 36.49 0.46 4272 1324 5.11
Matriz 2577 0.7 49.27 2025 19 122 0.11 0.38

Fig. 31. Mapeo de las fases secundarias. Al. a) Cr y b) Mo. Fuente: Elaboracién propia.

4.3.2 Microestructura de Solidificacion de la Aleacion A2

4.3.2.1 Microscopia Optica

Se analizo mediante microscopia Optica la microestructura de la aleacion A2 posterior al
proceso de solidificacion con la finalidad de identificar las fases presentes. En la aleacion
A2 se detectaron alrededor de 25 particulas por mm? de inclusiones no metalicas con
tamarfio de particulas entre 5y 9 um (Fig. 32a). Las inclusiones no metalicas se clasificaron
como oOxidos globulares dispersos tipo D2 serie gruesa segin la norma ASTM E45
(Standard Test Methods for Determining the Inclusion Content of Steel) [78]. La Fig. 32b
muestra la microestructura de solidificacion de A2, se observa la formacion de diferentes
granos columnares en diferentes orientaciones de crecimiento. A una magnificacion de

200x (Fig. 32c) se ve la formacion de dendritas primarias, secundarias y terciarias
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caracteristica del proceso de solidificacion, segregacion de fases y formacion de fases
secundarias (o) a lo largo de toda la seccion analizada. La Fig. 32d muestra con mayor
claridad la formacion de fases secundaria, la cual podria atribuirse a la formacién de fase

sigma tal como se observo en Al.
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Fig. 32. Microestructura de A2. a). Inclusiones, b). 50x, c). 200x y d). 500x. Fuente:
Elaboracion propia.

4.3.2.2 Difraccion de Rayos X

Se identificaron tres picos caracteristicos pertenecientes a y con angulos de fase de 43.6°,
50.5°y 74.5°(PDF-98-016-7668) y tres picos de fase 6 42.3°, 46.8° y 47.8° [83] (PDF-98-
016-7668) (Fig. 29) [84]. Las fases presentes se estudiaron calculando el parametro de red
para confirmar el tipo de estructura cristalina presente. La Tabla 27 resume los resultados
de la distancia interplanar, promedio del parametro de red experimental, la desviacién
estandar y la constante de red. Los parametros de red calculados para austenita a = 10.904
+0.294 A, 62 =28.809 +0.449 A; c = 4.540 +£ 0.079 A y sus constantes teoricas a = 10.767
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A ;a=8.80AYyc =454 A respectivamente. Los resultados obtenidos en DRX paraA2
concuerdan con las fases observadas mediante MEB y obtenidas por la modelacion

termodinamica del software Thermo-Calc.

Tabla 27: Célculo del pardametro de red para A2.

Distancia Parametro de

interplanar red Cé,ICUIO del
Fase 20 d parametro de
calculada
A) (A) red (A)
h k I d a C a C
43.6 1 1 1 2.074 3.593
Y 50.5 0 0 2 1.806 3.647 - 3.612 -
74.5 0 2 2 1.273 3.599
42.2 1 1 2 2.14 9.328 4.98
c 46.7 3 3 1 1.943 88 454 858 512
47.7 4 1 1 1.905 852 513

4.3.2.3 MEB, EDSy Mapeo.

La Fig. 33 muestra la microestructura MEB de la aleacion A2. Al igual que la aleacion Al
se confirmé en la microestructura de solidificacion la formacion de dendritas (primarias,
secundarias y terciarias), formacion de fases secundarias () y precipitados muy pequerios,
pero en menor proporcion a Al (Fig. 33). Las fases intermetalicas se encuentran en menor
proporcion que en Al 'y sus formas son mas redondas lo cual podria estar asociado mayor
contenido de Ce en A2. El analisis de EDS de las fases secundarias (S4, S5y S6) se
muestra en la Tabla 28, en este se observa que la fase intermetalica estan constituida
principalmente Fe, Cr, Ni y Mo con altos contenidos de Cr y Mo en la fase y bajo
contenidos en la matriz de la aleacion. Un analisis mas profundo mediante mapeo de A2
(Fig. 34) muestra un aumento de la intensidad del color en los elementos Cr y Mo, lo cual

es concordante con el anélisis de EDS. Estos resultados apuntan a que la fase intermetalica
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generada en el proceso de solidificacion podria corresponder a fase ¢ y en este contexto

se ajustaria a los resultados obtenidos por modelacién termodindmica.

SEM HV: 20.0 kV WD: 10.00 mm | VEGA3 TESCAN
View field: 150 pm Det: SE 20 ym
SEM MAG: 1.39 kx |Date(m/dly): 11/11/21 CMA BIOBIO ECM-12

Fig. 33. MEB A2 proceso de solidificacion. Fuente: Elaboracion propia.
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Tabla 28. Composiciones quimicas de solidificacion obtenidas por EDS para A2

Aleacion Seccion Secciéon Cr Mn Fe Ni Mo Cu Nb V

S4 c 3551 042 4542 1224 5.07

S5 c 3255 0.50 46.03 15.14 5.27

A2 S6 o 3490 0.54 45.04 12.09 5.63
Matriz 276 09 4991 19.22 217 104 035 0.19

Fig. 34. Mapeo de las fases secundarias. Al. a) Cr y b) Mo. Fuente: Elaboracion propia.

Comparacion Aly A2.

La Fig. 35 muestra la microestructura de solidificacion de las dos aleaciones producidas.
La Fig. 35 ay b muestra la microestructura de Aly la Fig. 35c y d para A2. Al comparar
la microestructura de la seccidn transversal de ambas aleaciones se puede ver diferencias
significativas, presentando Al y A2 granos equiaxiales. Por otra parte, existen diferencias
en la morfologia de las dendritas (primarias, secundarias y terciarias), fases secundarias
(o) y precipitados entre las dendritas. También se observa que A2 presenta un mayor
refinamiento del grano en comparacion a Al. La Fig. 35b y d muestra en ambas aleaciones
fases secundarias con formas de franjas (o) precipitando a lo largo del limite de grano,

mientras las fases con forma de puntos precipitaron dentro y en el limite grano del acero.
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Este comportamiento también es confirmado en MEB donde Al presenta un mayor
contenido de fases secundarias y segregacion a lo largo de la matriz en comparacién con
A2 (Fig. 36). Ademas, al comparar la microestructura de Al y A2, se observo que un
incremento del contenido de Ce refina la macroestructura. El refinamiento puede ser
evaluado al calcular el espaciado medio de los brazos dendriticos secundarios (SDAS).
Los resultados obtenidos del SDAS de Al fue de 27.30 £ 2.99 um y en A2 19.16 + 2.95

um, respectivamente.

En comparacion con Al, el SDAS de A2 disminuyo a 8.14 um. Es decir, el incremento
de Ce en A2 refino significativamente el espacio interdendritico. En este sentido el efecto
del Ce en la microestructura puede explicarse con la Ley de Hume-Rothery, en la cual se
establece que existiran alta solubilidad en soluciones solidas siempre y cuando la
diferencia de tamafio atomico entre el soluto y el solvente es menor al 15 %. En las
aleaciones producidas Al y A2, la diferencia de diametro atémico entre Fe y Ce es
significativamente superior al 15 %, razon por la cual existira un aumento de la distorsion
de la red cuando los atomos de Ce reemplacen los de Fe en la red. En este sentido el Ce
puede existir en el acero en forma de inclusiones que contienen Ce y como soluto, por lo
cual su efecto en la microestructura debe plantearse en dos partes: en funcién del efecto
de las inclusiones que contiene Ce en la estructura de solidificacion y efecto del Ce como

soluto.
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Fig. 35. Microcopia Optica. Microestructura Al a) 200x y b)500x. Microestructura A2 ¢)200x
y d) 500x. Fuente: Elaboracion propia.

SEM H WD: 10.00 mm | VEGA3 TESCAN
View field: 150 pm Det: SE 20 pm
SEM MAG: 1.3 kx  Date(m/dly): 11/11/21 CMA BIOBIO ECM-12

SEM HV: 20.0 kV WD: 10.00 mm | VEGA3 TESCAN
View field: 150 pm Det: SE 20 ym
SEM MAG: 1.39 kx  Date(m/dly): 11/11/21 CMA BIOBIO ECM-12

Fig. 36. MEB Al y A2 proceso de solidificacion. Fuente: Elaboracion propia.
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Por otra parte, se determiné el coeficiente de segregacion elemental en las fases para
evaluar el efeto de Ce en Al y A2, ya que estudios realizados demuestran que las
segregaciones suelen estar compuestas por los elementos Mo y Cr. Estos elementos
permiten la formacion de fases secundarias desfavorables para las propiedades mecéanicas
y de resistencia a la corrosion. Dentro de las fases intermetalicas tenemos o y chi. Por ello

es necesario el estudio del coeficiente de segregacion (K):

Composicion Interdendritica
K = (Ec. 49)

Composicion dendritica

A partir del MEB y EDS se determiné el contenido de la composicion interdendriticas y
dendrita para cada aleacién. Para la aleacion Aly A2 se seleccionaron tres secciones de
cada acero para la determinacién del coeficiente de segregacion. La Fig. 37 muestras las
secciones analizadas (S1-S6) y las tablas 29 y 30 resume los resultados obtenidos del
coeficiente de segregacion. Los resultados del coeficiente de segregacion determinaron
gue ambas aleaciones presentan microsegregacion. Siendo los elementos Cr y Mo los que
presentan una composicion interdendriticas mayor que la dendrita, por lo cual se produce
una segregacion positiva. Caso contrario ocurre en el Mn, Fe y Ni donde la composicion
interdrendritica es menor que la composicién dendritica y por tanto la segregacion es

negativa.

En funcidn de los resultados el elemento que presenta un mayor K corresponde a Mo lo
cual es preocupante, ya que un enriquecimiento del Mo en las dendritas genera consigo la
condiciones para la precipitacion de la fase ¢. Sin embargo, al realizar un promedio del
coeficiente K con respecto al Mo para A1y A2, existe una disminucion en A2 (1.31) con
respecto a A1(1.35). Este comportamiento también se observo en el Cr. Este resultado
confirma que un incremento pequefio de la adicional de Ce disminuye la segregacion de
Mo y Cr. Este comportamiento es debido a la baja solubilidad del Ce en la austenita por
lo cual puede segregarse en el liquido y afectar el grado de subenfriamiento. De acuerdo

con estos resultados se infiere existe un efecto del cambio microestructural e inhibicion
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del crecimiento de la estructura dendritica y mejora la tendencia a la ramificacion de las
dendritas secundarias con el incremento de Ce [27,108].

Fig. 37. MEB de seccidn de calculo de K para Aly A2. a) S1, b) S2, ¢) S3, d) S4, e) S5y f) S6.
Fuente: Elaboracion propia.

Tabla 29. Coeficiente de segregacion Al

Aleacion Seccion Coeficiente Cr Mn Fe Ni Mo
Dendrita 25.77  0.70 49.27  20.25 1.90

S1 Interdendrita  36.33  0.43 44.68 11.65 4.86

K 141 0.61 0.91 0.58 2.56

Dendrita 26.46 0.74 48.46 20.22 2.15

Al S2 Interdendrita  32.43  0.50 40.89 12.91 4.56
K 1.23 0.68 0.84 0.64 2.12

Dendrita 2558  0.64 49.67  20.09 2.03

S3 Interdendrita  36.49  0.46 4272 13.24 5.11

K 1.43 0.72 0.86 0.66 2.52

Promedio Kprom 1.35 0.67 0.87 0.62 240
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Tabla 30. Coeficiente de segregacion A2.

Aleacion Seccion  Coeficiente Cr Mn Fe Ni Mo
Dendrita 27.60 0.90 4991 19.22 2.17

S1 Interdendrita 3551 042 4542 1224  5.07

K 1.29 0.47 0.91 0.64 2.34

Dendrita 2497  0.87 51.92 18.70 1.97

A2 S2 Interdendrita 3255 050  46.03 15.14 5.27
K 1.30 057 0.89 0.81 2.68

Dendrita 25.83 0.86 4931 18.87 2.94

S3 Interdendrita 3490 054 4504 1209 5.63

K 1.35 0.63 0.91 0.64 1.91

Promedio Kprom 1.31 0.56 0.90 0.70 2.31

4.3.3 Microestructura Final de las aleaciones A1y A2

Después de la aplicacién de los tratamientos térmicos en las aleaciones Al yA2, se

observd el cambio de la microestructura y se realizd su respectiva caracterizacion

mediante MOP, DRX 'y MEB.

La Fig. 38 muestra la microscopia 6ptica de la aleacion Al posterior a los tratamientos
térmicos aplicados y atacado de las muestras. La Fig. 38b muestra la presencia de granos
poliédricos de austenita, zonas con pequefias proporciones de ferrita delta, maclas
atravesando todo el grano y gran cantidad de precipitados a lo largo de matriz en A. En
A2 se observ6 una microestructura similar a Alpero sin la presencia de ferrita delta (Fig.
39a). En lo que respecta al tamafio de grano fue ASTM-6 en ambas aleaciones,
determinado mediante el método plantimetrico (ASTM E-112). La Fig. 38b y 39b

muestran las secciones analizadas para la determinacion del tamafio de grano.

139



sfrucfhra A2a éOOx y b.500x. Fuente: Ela[)or.aci(’)h'prdpi’z;.- ‘

1 AT £ 20 | —

a. Microestructura AL a 200x y b.500x. Fuente: Elaboracion popia.

4.3.3.1 Difraccion de rayos X

Las Fig. 40 a muestran la estructura cristalina para Al del proceso de solidificacion
observandose la presencia de a austenita y fase sigma tal como se describié anteriormente.
Después del tratamiento térmico de Al, se presentan solamente tres picos con alta
intensidad con angulos de fase de 43.5°, 50.5°y 74.5°(PDF-98-016-7668) pertenecientes
a austenita, lo cual indica que se disolvieron las fases secundarias (M23Cs, Z, ¥ ©)
segregaciones en la matriz del proceso de solidificacion (Fig. 40 c) [106]. No se observa
la presencia de & y precipitados (NbMX y TiMX) formados no se observan en DRX ya
que el instrumento es sensible a valores por debajo del 3 % en peso de la fase cristalina.
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El DRX para la aleacion A2 presento un comportamiento similar a Al con tres picos con
alta intensidad con &ngulos de fase correspondientes a austenita (43.4°, 50.5°y 74.3°) y no
se observa presencia de fase 6 y segregaciones en la matriz del proceso de solidificacion
lo cual indica la disolucion de dichas fases. Los resultados obtenidos mediante DRX de
las aleaciones Al y A2 después de la aplicacion de los tratamientos térmicos concuerdan
con el modelamiento termodinamico realizado, el cual predijo un alta fracciones
volumeétricas de vy, 6 por debajo del 4 %, proporciones de 0.3 % de precipitados NboMX 'y
TiMX (Tabla 23) en Al y alta fracciones volumeétricas de y y proporciones de 0.4 % de
precipitados VMX 'y NbMX en A2 (Tabla 23 y 24). Este comportamiento indica que la
seleccion de la temperatura de tratamiento fue la adecuada ya que permitié la formacion

de las fases y precipitados deseados.
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Fig. 40. Difraccion de rayos X del proceso de solidificacion en A1y A2. a) Al solidificacion,
b) A2 solidificacion, ¢) A1TT y d) A2TT. Fuente: Elaboracion propia.
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4.3.3.2 MEB, EDSy Mapeo.

Aleacion Al

Las Fig. 41 muestra la microestructura obtenida por MEB en Al. Se confirma las fases de
v (Fig. 41a), 6 (41 b y c) y precipitados del tipo NbMX en la matriz y granos de austenita
(P1-P4). El andlisis de los precipitados mediante MEB-EDS se muestra en la Tabla 31. La
composicion quimica elemental en el acero Al ratifica la presencia de precipitados de
carburos de Nb (P1y P3) y nitruros de Nb-MX (P2 y P4) atribuido al alto contenido de la
composicion de Nb (10-35 %) y N (3.98 %) en cada uno de los precipitados evaluados y
la forma fina de los precipitados caracterizados con tamafios promedios de 1.41 um £ 0.07.
Por otra parte, se confirmd la presencia de &, demostrada por las composiciones quimicas
obtenidas por el alto contenido de Cr (35 % p/p), bajo %Ni (10.62% p/p) y Fe en
contenidos cercanos a la matriz (47.67 % p/p). Estos resultados obtenidos de las
composiciones quimicas obtenidas mediante MEB-EDS concuerdan con las fracciones
volumétricas reportadas por el modelamiento termodinamico para la aplicacion del
tratamiento térmico, el cual predijo y, & precipitados NbMX vy los resultados de DRX.
Asimismo, las composiciones elementales de las fracciones volumétricas obtenidas de la

modelacion son similares a las obtenidas por SEM-EDS (Tabla. 23).

Tabla 31. Composicion quimica elemental en el acero Al

Al Cr Fe Ni Mo Cu Nb v N Tamafio
(um)

P1 2490 3960 1153  1.79 2168  0.28 1.27
P2 1719 2586  7.08 3.25 41.15 398 165
P3 2455 4615  15.29 037 1013 1.72
P4 17.08 3077  9.72 2.79 35.40 391 101

B 3543 4880 1071  3.86

B 3526 4767 1062  4.96 0.20

Matriz 2618 5123 1757 254 0.84 0.24

142



& ¢ 5 .

3 <
SEM HV: 20.0 kV WD: 10.00 mm i VEGA3 TESCAN
View field: 278 ym Det: SE 50 pm
SEM MAG: 749 x  Date(m/dly): 11/18/21 CMA BIOBIO ECM-12

Fig. 41. MEB Al. a. P1, b.P2, c. P3 y d. P4. Fuente: Elaboracién propia.

Por otra parte, se realizé un mapeo MEB en una seccion de la aleacion Al el cual corrobora
que los precipitados son ricos en Nb (Fig. 42d), Mo (Fig. 42c) y el alto contenido de Cr
corresponde a la ferrita delta (Fig. 42b), por la alta tonalidad de cada imagen elemental en
las figuras. En este sentido el analisis MOP, DRX, MEB-EDS y mapeo permitié confirmar
las principales fases obtenidas después de la aplicacion del tratamiento térmico
confirmando la presencia de austenita, ferrita delta. y precipitados con un alto contenido
de Nb, N. Ademas, no se observaron precipitados de M23Cs, ni formacion de fases
intermetalicas o, Z, por lo cual se espera que no exista una sensibilizacion del material ya
que no existe disminucidn significativamente de la presencia de Cr y Mo en la matriz. La
adicion del Nb, V' y Ti evito la formacion de los carburos del tipo M23Cs, estabilizando las
fases deseadas. El efecto combinado de la adicion de Nb, Ti, V, Ce y la temperatura de
recocido de solubilizacidn permito eliminar la formacion de fases intermetalicas que tiene

efectos perjudiciales en cuanto a la fragilizacion del material y resistencia a la corrosion.
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Fig. 42. Mapa de elemento Al a). Cr, b). Mo, c). Nb. Fuente: Elaboracidon propia.

Aleacion A2

En lo que respecta a A2, la microestructura observada en MEB muestra granos
caracteristicos de austenita, alta proporcién de precipitados y un alto contenido de
inclusiones. No existe presencia de ferrita delta lo cual concuerda con el modelamiento
termodinamica realizado. Las inclusiones son de formas esféricas, elipsoidales e
irregulares presentadas en la Fig. 43 las cuales podrian estar asociadas a la adicion de Ce.
La Fig. 43 a'y ¢ muestran los principales precipitados e inclusiones (Fig. 43b) y matriz
austenita. EI andlisis elemental de las secciones de las Fig. 43a-c se presenta en la Tabla
32. Se confirma la presencia de precipitados de Cr23Cs atribuido a alto contenido de Cry
presencia de Mo (P5), precipitados de carbonitruros V-MX atribuido a la composicion de
V (P6) y la forma de los precipitados caracterizados con tamafios promedios de 2.5 um +
0.3 (Fig. 41ay c). En cuanto al andlisis de EDS de las Fig. 41b, se corroboro la presencia
de inclusiones del tipo irregular de Ce20s3, esto es corroborado por el alto contenido de Ce
(26.43 % p/p) y 02 (23.70 % p/p) en comparacion con la matriz [56]. Por otro lado, el
mapeo MEB en A2 confirmo que los precipitados de V, Cry Mn por la intensidad de los
colores siendo un precipitado del tipo VMX.

Los resultados obtenidos de MEB-EDS concuerdan con las fracciones volumétricas
reportadas con respecto a la formacion de austenita y precipitados VMX, NobMX por el
modelamiento termodinamico. Sin embargo, existe un bajo contenido de precipitados
Cr23Cs lo cual indica dos aspectos importantes 1) el tiempo de tratamiento térmico fue

corto para eliminar todos los precipitados del tipo Cr23Cs, 2) el V no tiene una fuerza
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impulsora suficiente reaccionar con el carbono para disminuir el exceso de este y 3) la
TTAZ2 aplicado es muy cercana a las lineas de equilibrio de formacion del precipitado
Cr23Ce. La presencia de este tipo de precipitados contribuye a incrementar las propiedades
de termofluencia, pero disminuye las propiedades de resistencia a la corrosion
especificamente corrosion intergranular. ElI tamafio de los precipitados formados y
composicion quimica del mismo es atribuido al coeficiente de difusion, tiempo de

recocido y temperatura, el cual permite reducir su fraccion volumétrica.

Y

SEM HV: 20.0 KV wD: 10.00mm | (| L1 VEGA3 TESCAN

View field: 278 pym Det: SE 50 pm
SEM MAG: 749 x  Date(m/dly): 11/11/21 CMA BIOBIO ECM-12

Fig. 43. MEB ALl. a). P5, b). inclusion, c). P7. Fuente: Elaboracion propia.

Tabla 32. Composicion quimica elemental en el acero A2.

A2 Cr Mn Fe Ni Mo Cu V Ce 0O Tamafo

P5 2752 2363 2576 9.98 0.39 (2"g1)

P6 46.16 20.58 14.18 5.26 2.74 2.90
Inclusion 17.02 5.11 16.07 5.73 0.18 26.43 23.70

Matriz 2548 0.79 50.69 19.86 1.64 0.82 0.25

145



419

MAG: S845x MV: 30KV WO: 15 men

Fig. 44. Mapa de eIemn ‘ a). Cr, b). Mo, . nunte: Elaboracé

4.3.3.3 Microscopia de fuerza atémica con sonda Kelvin de barrido

La Fig. 45y 46 y la Tabla 33 muestran los resultados obtenidos mediante SKPFM en el
estudio de la estabilidad electroquimica de los precipitados y las caracteristicas eléctricas
locales de las peliculas presentes en Aly A2.

En Al (Fig. 45), se observd la presencia de diferentes precipitados en los limites de granos
formados por las zonas mas claras (forma triangular y fina) siendo estos posiblemente
precipitados del tipo NbMX, TiMX y las zonas mas opacas como la matriz de la aleacion.
Al analizar la diferencia de potencial mediante en la seccion S1 se determiné que existe
una diferencia de volta potencial matriz y/NbMX de 67 £ 0.44 mV y en la seccion S2 37
+ 0.44 entre y/ Inc. (Tabla 33). Esta diferencia de volta potencial no propicia la formacion
de semipilas es decir corrosion intergranular o sensibilizacion de Al [106,109]. Los
resultados de las bajas diferencia de potencial en Al es atribuida a la seleccion optima de
la temperatura de tratamiento térmico los cuales permitieron la disolucion de fases
intermetalicas ¢, Z y segregaciones en la matriz evitando asi el consumo de Cr y Mo para

la formacién de fases indeseables.

Para la aleacion A2 se observan diversos precipitados posiblemente NbMX, VMX y
M23Cs y alto contenido de inclusiones (Fig. 46). El analisis SKPFM determino que la
diferencia de potencial en la zona y/NbMX en la seccion S3y S4 esde 66 £2.24 mV'y 34
+ 1.05 mV respetivamente (Tabla 33). Esta diferencia de potencial presentada en A2

indica que no existe riesgo de sensibilizacion en la aleacion [109-111]. Sin embargo,
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debido al alto contenido de precipitado M23Cs es posible que al exponer por tiempos
prolongados la aleacién A2 pueda generarse corrosion intergranular.
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Fig. 45. Analisis de Microscopia de fuerza de sonda Kelvin de barrido en Al. a) SKPFM en
SASSNbT1. b) Perfil de potencial. Fuente: Elaboracion propia.
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Fig. 46. Anélisis de Microscopia de fuerza de sonda Kelvin de barrido en Al. a) SKPFM en
SASSNDbT1. b) Perfil de potencial. Fuente: Elaboracion propia.
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Tabla 33. Calculo del parametro de red para los aceros producidos.

» Y NbMX v/ NbMX Inc v/ Inc
Aleacion
(mV) (mV) (mV) (mV) (mV)
Al S1 -13+05 54+1.22 67 +0.24
S2 -25+0.35 12+0.74 37+0.44
A2 S3 198+0.78 264+1.78 66 +2.24 - -
S4 198+0.78 - - 269+250 71+1.05

4.3.4 Propiedades Mecanicas.

Los resultados de los ensayos de traccion se presentan en la Fig. 47 en las muestras Aly
A2 mediante las curvas de esfuerzo-deformacion a condiciones iniciales de 20 °C. Al
analizar las curvas de esfuerzo-deformacion en Al se observd una mayor zona de
ductilidad y resistencia a la traccion en comparacion con A2. Ademas, ambos aceros
mostraron deformacion uniforme, endurecimiento por deformacién y fallaron cerca del
centro de la seccidn transversal reducida. La resistencia a la traccion de Al puede esta
asociada a la presencia de austenita y la formacion de precipitados o fase secundarias, las
cuales aumentan la resistencia mecanica debido al efecto de refuerzo que se produce en

los aceros.

A partir del grafico de esfuerzo-deformacion se determinaron los pardmetros mecanicos
de limite elastico, resistencia maxima a la traccion y porcentaje de elongacion. Los
resultados obtenidos se muestran en la Tabla 34, se observa que ambas muestras
presentaron propiedades mecéanicas similares al acero comercial 709. El limite elastico
para las muestras Al y A2 fue de 265 + 13 MPa y 263 £ 19 MPa, respectivamente.
Mientras que la resistencia a la tracciébn maxima obtenida en A1y A2 fue de 583 + 12 y
573 £ 65 MPa con un alargamiento de 32.30 %y 30.69 %, respectivamente. Los resultados

de las propiedades mecénicas de Al y A2, son comparables al acero comercial 709 (270
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MPa, 640 MPa y alargamiento del 30 %) [106]. En este sentido, los aceros producidos
(Aly A2) muestran resistencias mecanicas similar, lo que puede atribuirse al mecanismo
de endurecimiento por precipitacion como principal mecanismo de deformacion. La
formacion de precipitado o fases secundarias distribuidas uniformemente permite
incrementar la resistencia mecénica y la dureza del material al impedir el movimiento de
las dislocaciones en la red cristalina. La adicion de Nb, V y Ti y el mecanismo de
endurecimiento en conjunto permitieron aumentar las propiedades mecanicas y a su vez

disminuyen sus costos en comparacion a los aceros base niquel.
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Fig. 47. Curva de esfuerzo deformacion de Aly A2. Fuente: Elaboracion propia.
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Los resultados de las pruebas de dureza son similares en Al y A2, siendo sus valores
respectivos de 73+ 0.4y 74+ 0.7 HRB cumpliendo con la norma. En cuanto al porcentaje
de elongacion A2 presento una elongacion ligeramente inferior que Al. Este
comportamiento podria estar relacionado a la presencia de precipitados observados a lo
largo de la microestructura, estos precipitados pueden fortalecer levemente la matriz

austenitica.

Al comparar los resultados mecanicos de Al y A2 con respecto a las aleaciones
preliminares (SASSNbT1 y SASSNbT2) existe una disminucion de las propiedades
mecénicas (fluencia, resistencia a la traccion, porcentaje de elongacion y dureza), lo cual
puede atribuirse a la disminucion del contenido de Mo en la matriz de la aleacién. Sin
embargo, este comportamiento es de esperarse ya que la aplicacion de trabajo (medio con
altas temperaturas) de Al y A2 es diferentes a los SASSNb (medios salinos). Las
propiedades mecéanicas obtenidas en las muestras producidas (Al y A2) cumplen con los
estandares y son comparables a los 254SMOQ y 709. La Tabla 34, resume los resultados de
las propiedades mecanicas de los aceros antes de exposicion a ensayos de alta temperatura

y sales fundidas.

Tabla 34. Propiedades mecanicas iniciales de los aceros producidos.

Resistencia a la

Fluencia y Elongacion Dureza
Acero (MPa) fraceion (%) (HRB)
(MPa)

SASSNbT1 353 +80 675+ 16 66.80 +1.85 93+20

SASSNbT2  375+90 702 +18 70.60 +1.98 91+20

Al 265+ 13 583+ 12 32.30+1.40 7310

A2 263 +19 573 £ 65 30.69 +0.70 74+10
709 270+ 20 640 + 60 30.00

254SMO 340 655-850 35 96
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4.4  Etapa 3. Analisis sinérgico corrosion-termofluencia en las aleaciones Aly A2.

4.4.1 Comportamiento a la oxidacion a alta temperatura (800 °C) de las aleaciones
(Aly A2)

La cinética de oxidacion a alta temperatura de las aleaciones Al y A2 se determind
mediante métodos gravimétricos de ganancia de masa. Los aceros se expusieron a un
ambiente oxidativo de 800 °C por 110 h de evaluacion. La Fig. 48 muestra los graficos de
ganancias de masa, velocidad de oxidacién y ajuste de la cinética de oxidacion para Aly
A2. La Fig. 48a, muestra el comportamiento de la ganancia de masa de las dos aleaciones
expuestas, se observo un incremento de la ganancia de masa con el paso del tiempo en
ambas aleaciones. Exhibiendo la aleacién A2 una mayor ganancia de masa respecto a
Alque contiene un menor contenido de Ce en la matriz. La ganancia de masa del acero de
Al fue de 0.17mg/cm? e inferior al acero A2 con valores de 2.49 mg/cm? después de 110
h de exposicion. Este comportamiento también fue observado en literatura donde se
obtuvieron ganancias de masa de aproximadas de 1.5 mg/cm? en aceros austeniticos con
adiciones de Ce expuestos a 1000 °C [107]. Las curvas de ganancia de masa de los aceros
Aly A2 fueron similares, A2 presento una cinética de oxidacion de ley parabélica (Fig.
48a) mientras Al no se ajustdé completamente a la ley parabodlica. Este tipo de cinética
infiere que la velocidad de oxidacién disminuye con el aumento del grosor de la pelicula
de oxido y el transporte de las especies anidnicas o catidnicas reactivas es controlado por
el proceso de difusion. El incremento del espesor de capa de oxido aumenta la distancia
de difusién de los reactivos, disminuyendo la velocidad de oxidacion. De esta forma el
mecanismo de oxidacion en Al y A2 puede ser dividido en tres etapas caracteristicas (Fig.
48b). La primera etapa denominada A, corresponde a la velocidad de oxidacion rapida de
ambos aceros. Esta etapa se caracteriza por un aumento rapido de la ganancia masa y la
formacion de los primeros 6xidos. La etapa A es controlada por las reacciones quimicas
de oxidacion a alta temperatura, las cuales permiten la formacion de la pelicula de oxido

preferentemente en defectos superficiales y a lo largo del acero expuesto. La etapa A se
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observd durante las primeras 48 h en Al y A2. Después de las 48 h, se observa una
disminucion de la velocidad de oxidacion en ambos aceros lo cual corresponde a la etapa
transitoria (B) [108,112,113]. En esta etapa ocurre una disminucién de la ganancia de
masa lo cual se refleja en el decrecimiento de la velocidad de oxidacion. La etapa
transitoria puede caracterizarse como una fase de crecimiento y formacion de éxidos, por
lo cual se exhibe una disminucién de la oxidacion de las aleaciones. La fase B puede
observarse claramente en los dos aceros entre 48 y 96 h exposicion. Finalizada la etapa
transitoria, las velocidades de oxidacion de A1y A2 se estabilizaron por encima de las 96
h llegando a la etapa C. La etapa C denominada fase estabilizacion, es controlada por el
proceso de difusion de las especies cationicas y anionicas en la reaccion de oxidacion a
través de la pelicula de oxido[108,114]. El mecanismo de oxidacion presentando es similar
al reportado en literatura [108,112,113].
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Fig. 48. Cinética de oxidacion en Al yA2. a) Curva de ganancia de masa, b) Velocidad de
oxidacion, c) Ajuste de la cinética en Al y d) Ajuste de la cinética de oxidacion en A2. Fuente:
Elaboracion propia.
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De acuerdo con los resultados de la cinética de oxidacion y el mecanismo, se expresa la

cinética parabdlica como sigue en la ecuacion:

Am

(T)Z = Kpt + C (Ec. 50)

En el cual Kp es la constante de velocidad parabdlica, expresada en mg%/cm*h?, y C es una
constante. La Fig. 48 ¢ y d muestra los graficos de (A m/S)? en funcién del tiempo de
oxidacion para los dos aceros expuestos a 800 °Cy 110 h. El anélisis mediante el cuadrado
de la ganancia de masa en funcion del tiempo satisface la linealidad de los dos aceros. En
Al la Kp se obtuvo ajustando solo los datos parciales, ya que Al solo obedecio la ley
parabolicen un cierto periodo de tiempo. Los resultados obtenidos del ajuste cuadratico
indican que el coeficiente de determinacion se ajusta, ya que el R? es alto indicando
precision del modelo. La determinacién de la constante de velocidad de oxidacion se
muestra en la Tabla 35. La constante de velocidad de oxidacion de los aceros Aly A2 a
800 °C fueron 9.16 x 10 g%/cm™s™ y 3.40 x 10! g%/cms, siendo la Kp en Al el mas

bajo.

Tabla 35. Constante de velocidad parabdlicas para A1y A2 a 800 °Cy 110 h de exposicion

Aleacion Kp (g?/cms™) R?
Al 9.16 x 103 0.9410
A2 3.40x 10! 0.9767

Conforme a los resultados de los Kp obtenidos se puede indicar que existe una alta
resistencia a la oxidacion, ya que estudios realizados reportaron valores de Kp de 1.02 x
10! en aceros austeniticos con adiciones de Ce expuestos a 1000 °C [108] . La adicion
de pequefias proporciones Ce puede reducir significativamente la tasa de oxidacion de los
aceros superausteniticos resistente a alta temperatura. Sin embargo, la presencia de poros

o0 grietas pueden formarse en la pelicula de éxido durante la exposicion continua, lo que
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provoca una desviacion de la cinética de oxidacion parabodlica. La Tabla 36 resume la
ganancia de masa y velocidad de oxidacion de las aleaciones A1y A2. En ésta se observa
que Al es mas resistente a la oxidacion a alta temperatura siendo su velocidad de 16.72
pm/afo en comparacion con A2 con 247.70 pum/afo. La presencia de Nb, Ti, V y bajo
contenido Ce, permite una mayor resistencia a la oxidacion en las aleaciones, en

comparacion a A2.

Tabla 36. Ganancia de masa y velocidad de oxidacion de las aleaciones para A1y A2 expuestas a
800 °Cy 110 h.

_ _ Velocidad de
y Ganancia de masa Velocidad de .
Aleacion » corrosion
(mg/cm?) corrosion (mpy) .
(um/aio)
Al 0.17 0.66 16.72
A2 2.49 9.28 247.70

4.4.1.1 Composicion y morfologia de la pelicula de 6xidos

Se estudio la composicion y morfologia de la pelicula formada mediante DRX, RAMAN,
MEB y XPS después de 110 h a 800 °C en A1y A2 con la finalidad de determinar los

componentes principales de la capa de oxido.

4.4.1.1.1 Difraccion de Rayos X

ElI DRX permiti6 determinar las fases cristalinas presentes en las capas de 6xidos formadas
sobre las aleaciones A1y A2. Las principales fases encontradas en los aceros Al y A2
fueron indexadas y se muestran en la Fig. 49. Para la aleacion Al se identificaron cinco
fases en la pelicula de o0xidos; los picos mas intensos del espectro corresponden a Cr20Oza
angulos de 35.6°,43.8°, 50.8°, 56.9°, 62.8 ° (PDF 98-004-4526), Fe2O3 - Mn304 con
angulos de 33.18°, 56.15°y 63.99 (PDF 98-015-4193) y grupo de espinelas del tipo
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Fe2NiO4-MnCr204 con &ngulos de 30.26°, 35.65°,43.3°, 53.9°, 62.9° 74.5° (PDF 98-016-
3786) y (PDF 98-003-1161). La fases de cristalinas de los Oxidos presentes en Al
concuerdan con la literatura donde se han encontrado la presencia de 6xidos de Cr20s,
Fe3O4 y espinelas FesO4, MN30s4, NiFe204y MnCr204) [108,114]. Por lo cual se espera
que exista capas de Oxidos constituidas por FeCr204, Cr.03 y mezcla de espinelas. En A2
se identificaron cinco fases en la pelicula de 6xidos. Las fases mas intensas corresponden
a espinela del tipo Fe;NiO4 a angulos de fase de 30.26°, 35.5°,43.3°, 53.9°, 62.9°, 74.5°
(PDF 98-016-3786), Fe,Oz — Mn304 con angulos de 33.18°, 56.15°63.9° (PDF 98-015-
4193) (PDF 98-003-1161) y Cr.03 con angulos de 35.6°,43.8°, 50.8°, 56.9° y 62.8
respectivamente. De acuerdo con estos resultados posiblemente la pelicula de oxido de
A2 esta constituida por las fases cristalinas de Fe>Os, Cr203, y mezcla de espineles
(Mn30g4, Cr203, NiFe20O4y MnCr204) tal como se ha reportado en literatura [107,113].

Los resultados obtenidos en los DRX muestran que existen diferencias en la formacion de
la capa de 6xido de A1y A2. Exhibiendo Al mayores intensidades de las fases espinelas
de FeCr204y MnCr204, por lo cual pose una capa mas estable y resistente a la difusion de
O». La capa de 6xido formada por Cr.0z contribuye a prevenir eficazmente la difusion
hacia el exterior de los iones metalicos y la difusion hacia el interior de los iones O% por
lo cual se espera que la cinética de oxidacidn sea mas lenta [26]. Mientras en A2 las capa
de oxido esta constituida en mayor proporcion por espinelas de NiFe;Oz y Fe203—Mnz0s4,
los cuales no generan una capa estable permitiendo la una mayor difusion de iones O*
entre capas y una mayor velocidad de corrosion. La formacion de espinelas presentadas
en A1y A2 puede asociarse a: 1) los radios ionicos, 2) el arreglo de electrones externos
y3) a las actividades quimicas de estos elementos Fe, Cr, Mn 'y Ni (Fe-3d®4s?, Cr-3d°4s?,
Ni-3d®s? y Mn-3d°4s?) lo cual le permite coexistir en el Oxido a alta temperatura,
permitiendo la formacion de compuestos de FeCr204, MnCr204, NiFe2O4. Debido a esto,
los compuestos formados pueden intercambiarse entre si con los iones O% para formar
nuevos espineles. Se encuentra en literatura trabajos informando este tipo de

comportamiento como el referenciado [104,115]. Por otra parte, la diferencia entre las
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capas de oxidos entre Al y A2 puede asociarse a la composicion de Ce adicionado como
elemento aleante y los elementos estabilizadores (Nb y V) que contribuyen a mejorar la
resistencia a la oxidacion a alta temperatura. En sentido, un alta contenido Ce contribuye
a la formacion de diferentes tipos de inclusiones de 6xidos que pueden afectar la
resistencia de corrosion del material [116]. De igual forma, la adicion de Nb permite una
reaccion preferencial con el C evitando la formacion de carburos de cromo y aseguran de
este modo, la ausencia de variaciones de composicion de Cr en la region préxima al limite
de grano cuando el material es calentado dentro del intervalo de temperaturas de
sensibilizacion. En comparacion con el V que a pesar de ser un elemento estabilizador no
es tan selectivo para disminuir la formacién de carburos de cromo. Por esta razén es

posible que Al forme una capa mas resistente que A2 [78].
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Fig. 49. Difraccion de rayos X a 800 °Cy 110 h de exposicion en Aly A2. Fuente: Elaboracion
propia.
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4.4.1.1.2 Espectroscopia Raman.

El anélisis Raman permite analizar a mayor profundidad si existe una correlacion entre
los ensayos de DRX con respecto a la formacion pelicula de éxidos encontrados en Aly
A2. La Fig. 50 muestra los espectros Raman obtenido para Al, exhibe la presencia de
siete picos espectrales correspondientes a una mezcla de éxidos constituido Cr203, Fe203
y espineles MnCr,0a, FeCr,04y NiFe;0s. Las bandas observadas a 229 cm?, 293 cm™,
420 cm™ y 1335 cm® son caracteristicos de la presencia de Fe2O3 [25,114]. Con respecto
a la Cr,03 las bandas se encuentran ubicadas a 506 cm™ y 705 cm™ respectivamente
[25,117]. Para la mezcla de 6xidos de espineles las bandas caracteristicas correspondientes
estan entre 506 cm 1, 663 cm™ y 705 cm™ la cual representa la region mas intensa del
espectro. Este comportamiento es atribuido a la mezcla de estructuras espinelas de
MnCr,04, FeCr204y NiFe20z vy la presencia de Cr.03[25,114,117-119] . Los resultados
de caracterizacion Raman corresponde con los resultados presentados en DRX, es decir
existe la formacion de Cr203, Fe;03, FeCr204, MNCr204, NiFe203 en Al
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Fig. 50. Espectro Raman para la aleacion Al. Fuente: Elaboracion propia.
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Para la aleacion A2 se observaron nueve bandas caracteristicas correspondientes a las
mezclas de 6xidos de Fe2Os, Cr.03 y mezcla de espineles (Fig. 51). Se obtuvieron los
picos caracteristicos del Fe,Oza 296 cm™, 380 cm™y 1366 cm™ y las banda ubicada a 540
cm* correspondiente al modo de vibracion respectivamente [117]. Para la mezcla de
oxidos de espineles las bandas caracteristicas corresponden a la region entre 610 cm™ y
680 cm™, la cual representa la region mas intensa del espectro Raman [25,120]. Este
comportamiento es atribuido a la mezcla de estructuras espinelas de FeCr,Os, MnCr20a4,
NiFe2O3 y la presencia de Cr.0s. La caracterizacion Raman confirmo los resultados
presentados en DRX es decir la formacion de Cr203, Fe203 FeCr204, MNCr204 y NiFe20s.
Se observa que la banda mas intensa se encuentra a 680 cm™ correspondiente a la mezcla
de d6xidos de FeCr204y Fes0s, lo cual con cuerda con la intensidad de las fases obtenidas
en DRX. Estos resultados exhiben que existe la formacion de capas de éxidos estables de
Cr203y espinelas contribuyen a disminuir la velocidad de oxidacion por lo cual la cinética
de oxidacion es menor[25,114,121].
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Fig. 51. Espectro Raman para la aleacion Al. Fuente: Elaboracion propia.
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4.4.1.1.3 MEB, EDS y Mapeo en Al

La morfologia de los dxidos superficiales en los aceros fue observada después de la
exposicion a 800 °C durante 110 h. La Fig. 52 muestra la morfologia superficial de Al y
diferentes magnificaciones correspondientes a las zonas de estudio sefialadas. Se observo
que existe una superficie irregular constituida por diferentes capas con zonas continuas y
oxidos rugosos. El 6xido formado en la superficie exhibid principalmente una mezcla de
estructuras de espinelas, dxidos nodulares y suspendidos. Se observa que los éxidos
pequefios se distribuyeron difusamente entre los intersticios de los granulos y espinelas
mas grande lo cual impide la difusion de O sobre la capa de oxido; asi como lo han

reportado algunos investigadores[25,122].

SEl 20kV WD9mm SS40 x1,600 10pm
GINA-UdeC

Fig. 52. Morfologia superficial de la aleacion Aly sus respectivas magnificaciones a los puntos
sefialados. Fuente: Elaboracion propia.
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El andlisis de la composicion quimica MEB-EDS fue realizado en varias zonas
representativas de la capa de oxido en Al(Fig. 52). La Tabla 37 muestra el EDS de la
morfologia superficial en la capa de 6xidos de Al. Se determino en las secciones 1y 2 la
posible mezcla 6xidos de Cr20sy espinelas compuestas de FeCr.O4, MnCr.04 dada por
su composicion quimica de Cr y forma del espinel. La seccion 3 corresponde 6xidos
nodulares constituidos por oxidos de Fe, Cr y Ni y la seccion 4 mezcla de 6xidos y
espinelas NiFe2Os, FeCr0s y Cr.03. Estos resultados guardan una relacion con las
composiciones obtenidas por EDS en aceros austeniticos termorresistentes reportada en
bibliografia [25]. La composicion quimica de EDS en la capa de 6xido de A1 muestra que
existe una tendencia hacia la formacion de Cr.O3 y espinelas ricas en altos contenido de
Cr, razdn por la cual existe una baja cinética de oxidacion en Al. Los 6xidos de Cr20sy
espineles ricos en Cr forman una capa estable o adherente por lo cual existe una menor

ganancia de masa concordando con la cinética de oxidacion. [104].

Tabla 37. Analisis EDS de la morfologia de éxidos superficiales de Al.

Al Fe Cr Mn Ni 02 Espinelas
1 755 3968 16.04 0.98 32.64 Cr203 FeCr2040 MnCr204NiFez0s
2 1249 37.21 10.18 38.16 Cr203, MnCr204 0 NiFe203
3 37.82 40.56 10.16 10.34 Nodulo
4 645 4744 3.17 43.99 NiFe203, FeCr.04y Cr204

La Fig. 53 muestra la seccion transversal de Al después de exposicion a 800 °Cy 110 h.
Se observa la formacion de capas de oxido exterior e interior estable. La capa oxido es
delgada, compacta y no presenta zonas con grietas o vacios a lo largo de la matriz.
Asimismo, se observd la formacion de o0xidos internos de diferentes tamarfios, los cuales
permite mantener anclado la capa de oxido con la finalidad de evitar que se desprenda tal
como se reporta en literatura [104]. EI analisis mediante EDS sobre las capas de 0xido se
realizé desde la zona externa hacia la matriz de la aleacion (Tabla 38). Para el anélisis de

la Fig. 53, la seccion 1 muestra que la capa de oxido externa esta constituida posiblemente

160



por mezcla de éxidos de Cr.03, Fe2O3 y Cr que difundié desde el centro a las periferias.
En la capa intermedia (seccién 2 y 3) presenta mezclas de 6xidos de Cr.03, Fe2O3y
posibles espinelas de NiFe203, FeCr204, Fe203 y FeCrMn. La seccion 4 muestra las capas
estables de Cr203, Fe>0z y la seccion 5 corresponde a la matriz de la aleacion por el alto
contenido de Fe (55.54 % p/p), Cr (23.07 % p/p) y Ni (21.02 % p/p) tal como se reportd

en la composicion quimica de aleacion disefiada [25].
Oxidqexgerior
N

Oxidaci6n interna

Oxido Interno

SElI 20kV WD10mm SS40 x2,700 S5um e —
GINA-UdeC

Fig. 53. Seccion transversal de los aceros. a. Al. Fuente: Elaboracion propia.

De acuerdo con los resultados obtenidos mediante EDS en la Tabla 38 de la composicion
quimica de la zona de periferia y hacia el interior de la matriz de la aleacion; se puede
observar que el contenido de Cr es alto en la periferia (44.53 % Cr) y disminuye al interior
de la matriz (23.07 % Cr). Este comportamiento mostrado por el Cr, evidencia que existe

una excelente difusion de este a lo largo de la matriz para la formacién de éxidos estables
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y existe una mayor tendencia a la formacion de especies ricas en Cr, Cr203, FeCr204
MnCr,04 de acuerdo con los resultados obtenidos en las secciones 1 y 2. Este
comportamiento concuerda con el fundamento termodinamico mediante la energia libre
de Gibbs estandar y los resultados de literatura de mecanismo de acero inoxidables super
austeniticos S32654 [123]. Esto puede confirmarse al observar la composicion quimica
del Fe desde la periferia hacia la matriz. Por otra parte, la difusion de Cr en la zona externa
e intermedia permite la formacion de oxidos de Cr.03s, espinelas FeCr.04 y FeCrMn
permitiendo una baja difusion del O sobre las peliculas de oxido formadas en las
secciones 1-2 evaluadas, pero la excelente capa de oxido formada impide que el que O2
llegue a la matriz de la aleacion (seccidn 5).

Tabla 38. Analisis EDS de la seccion transversal de Al.

Al Fe Cr Mn Ni Si 02 Producto

1 6.26 4453 3.32 144 4445 Cr*2, Cr,0s,

2 745 4281 1.65 246 45.63 Cr203, NiFe 03, FeCr204, Fe203
3 19.03 1123 0.63 5.24 63.87 Fe203, MnCr204

4 1944 33.87 3.23 135 4241 Cr20s3, Fe203 y NiFe203

5 5554 23.07 21.02 0.37 Matriz

Los resultados de los analisis de MEB-EDS fueron confirmados a realizar un mapeo de
elementos de la seccion transversal Fig. 53. Los resultados obtenidos muestran la
distribucion elemental del Fe, Cr, y Oz (Fig. 54b-d) en las capas de oxido evaluada. La
combinacion de los mapeos de elementos muestra que existe la formacion de diferentes
capas, compuestas por Cr.03 (amarillo), Fe203 (morado), posibles espinelas, difusion de
Cr (verde) y Fe (morado). Los mapeos de elementos de EDS indican que el elemento Cr
difundio desde la matriz hacia la periferia enriqueciendo la capa oxido superficial en
comparacion al Fe (Fig. 53c-d) [56,123]. Asimismo, se observo que la baja difusién del
O2 entre las capas de Oxidos indica una capa compacta, estable y de baja porosidad (Fig.

53b) lo cual se traduce en una menor velocidad de oxidacion. Por otra parte, la Fig. 54 a
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y d confirma que existe una alta cinética de difusion del Cr en la matriz, lo cual concuerda

con el analisis de EDS de las secciones 1-5.

[ 1 20 pm Fe K [ 1 20 ym CrK

Fig. 54. Mapa de elementos de la seccion transversal de Al después de 110 h. Fuente:
Elaboracion propia.

4.41.1.4 MEB, EDS y Mapeo en A2

La aleacion A2 exhibio estructuras jerarquicas con mezcla de aciculas, espinelas y 0xidos
internos de mayor tamafio en comparacion con Al (Fig. 55). Ademas, se observé una capa
discontinua, mala compactacion y poroso lo cual contribuye a una mayor difusion de O2
en los intersticios provocando una mayor oxidacion del material concordando con los

resultados obtenido en DRX y Raman. Por otra parte, la formacion oxido de hematita
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indica que el incremento de Ce en aleaciones con alto Cr y Ni se ven desfavorecidas ya
que puede afectar el orden de difusion de los elementos aleantes [123]. Estudios realizados
en S32654 indican que los elementos de tierras raras desemperfian funciones beneficiosas
en la formacion de capa de 6xidos. Sin embargo, este efecto se ve desfavorecido ya que el
V genera precipitados desfavorables sobre la aleacion. El analisis de la composicion
quimica MEB-EDS fue realizado en cuatro puntos representativos de la capa de oxido
(Fig. 55). tal como se muestra en la Tabla 39. La composicion quimica obtenida en el
punto 1 y 2 determino la posible formacion de oxidos CroOsy Fe,O3y sus respectivos
nddulos. Mientras el punto 3 y 4 corresponde a mezclas de 6xidos (Cr20s3, Fex03) y
posibles formaciones de espinelas (FeCr.0a4, Fe,03, CuFe203y NiFe:0z). Asimismo, el
analisis de la composicién quimica muestra que existe una competencia hacia formacion
de Cr.03Yy Fes04, generandose espinelas ricas en altos contenido de Fe, razon por la cual
existe una velocidad de oxidacién mayor en A2. Los Oxidos de FesO4y espineles ricos en
Fe no forman una capa estable, por lo cual existe una continua formacién de nuevas capas

de oxido incrementando la velocidad de oxidacién [26].
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Fig. 55. Morfologia superficial de la aleacion A2 y sus respectivas magnificaciones a los

puntos sefialados. Fuente: Elaboracion propia.
Tabla 39. Andlisis EDS de la seccion transversal de Al.

A2 Fe Cr Cu Ni 02 Espinelas
1 12.00 45.97 42.03 Cr203y Fe203
2 37.09 49.17 12.74 Cr203y Fe203
3 23.05 4221 0.70 34.04 FeCr204, Fe203 y NiFe,03
4 22,22 2254 19.25 33.16 FeCr204, Fe203 y CuFe203

Laaleacion A2 muestra en su seccidn transversal la formacién de una capa de oxido gruesa
con zonas delaminadas a lo largo del oxido exterior. No existe una pelicula compacta de
oxido exterior, presentando zonas con huecos o vacios, por los cuales el Oz puede difundir
y seguir oxidando la matriz (Fig. 56). Asimismo, se observo con claridad la presencia de

aciculas de Fe2Og, grietas, 6xidos interno y microfisuras en la capa de 6xido. El analisis
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de EDS en A2 de la seccidn transversal se muestra en la Tabla 40. Se obtuvo que la capa
exterior podria estar formada por Fe2Ozy Cr203 (punto 1). La formacion de 6xidos de
Fe>O3 favorecen el incremento de la velocidad de oxidacion ya que el 6xido formado no
estable con respecto a las otras capas, provocando un aumento en la velocidad de
oxidacion de A2 [26]. Sin embargo, como también se formo de manera consecutiva Cr203
en la capa superficial existe una proteccion en diversas zonas de la matriz disminuyendo
la velocidad de oxidacion de A2 [108,122]. La zona intermedia esta constituida por
mezclas de Fez0s4, FeCr.04, NiFe2O4 (puntos 2-4) segiin composicion elemental y este

comportamiento también ha sido reportado en literatura [124].

Al evaluar la composicién quimica del Fe desde la zona exterior hacia el interior de la
matriz de la aleacién, se puede observar que el contenido de Fe es alto en la periferia
(35.48 %) y disminuye hacia el interior de la matriz (19.36 %). Mientras en el Cr ocurre
lo opuesto, existe un incremento de Cr desde la periferia hacia el interior de la matriz. Este
comportamiento estaria indicado que existe una difusion competitiva entre el Fe y Cr, lo
cual es producto de sus actividades quimica y radio i6nico[104,115,125]. La difusién de
Fe al mismo tiempo permite la formacion rapida de Fe.Oz en vez de Cr203, generandose
un proceso de oxidacion rapida ya que el Fe203 no establece una capa estable. Desde este
punto de vista se evidencia que el incremento de Ce y el alto contenido de V contribuyen
a la difusion de Fe permitiendo una difusion competitiva entre el Fe y Cr. Esta difusion
competitiva entre el Fe y Cr explicaria porque la cinética de oxidacion es mas alta para
A2 [108,123]. En este mismo sentido, existe una mayor difusion de Oz hacia el interior de
la matriz lo cual se ve reflejado en la composicion quimica del punto 5, donde se obtuvo

la presencia de 2.56 % O y un incremento de %Fe en la matriz.
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Fig. 56. Morfologia superficial de la aleacién A2. Fuente: Elaboracion propia.

Los resultados obtenidos mediante MEB-EDS fueron confirmados con un mapa elemental
en conjunto RGB (Fig. 57). Los resultados obtenidos muestran la distribucion elemental
del Fe, Cr, y Oz (Fig. 57 b-d) en las capas de oxido evaluada. La combinacién de los
colores en la Fig. 57a demuestran gque existe la formacion de varias capas de 0xidos. Las
capas de Oxidos estdn compuestas por mezclas de Cr20s3, FexOsy espinelas FeCr0s,
NiFe203, FeCr204. Asimismo, se observo que la capa de oxido es porosa y poco compacta
ocurriendo la difusion del Oz desde exterior hacia la matriz como se ve en la Fig. 57b. Este
comportamiento le confiere una menor resistencia a la oxidacion lo cual concuerda con
los resultados de la cinética de oxidacion. En este sentido la adicion de un orden de
magnitud de Ce y el alto contenido de V puede influenciar la cinética de difusion de las
aleaciones favoreciendo o no la formacion de las capas de Oxidos protectoras y estables.

Estudios realizados determinaron que la adicion de Ce puede promover la oxidacion
selectiva de Cr y la formacion de capa de oxido protectora. Sin embargo, el incremento
del contenido de Ce y el alto contenido de V puede inducir efectos adversos en la
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estabilidad y adherencia de la capa protectora [25,123]. La adicion de VV como elemento
estabilizador no logra disminuir el exceso de C en A2 tal como se muestra Tabla 20, por
lo cual existe una alta tendencia a la formacion de precipitados de M23Cs disminuyen el
contenido de Cr en la matriz por lo cual no existe una alta resistencia o baja velocidad de

oxidacion en A2.

Tabla 40. Andlisis EDS de la seccidn transversal de A2.

A2 Cr Mn Fe Ni O2 Producto

1 28.50 35.48 36.02 Fe203 Cr203

2 28.97 437 1421 497 33.14 FeCrNi FeCrMn Cr.03
3 51.69 11.03 1.59 33.77 Fe304 Cr203

4 45.18 19.36 1.29 34.17 FeCrNi Cr.03

5 4.71 60.65 31.89 256 Matriz

320 pm — ————— ] 20 pm OK

[ 1 20 pm Fe K 1 20um CrK

Fig. 57. Mapa de elementos de la seccion transversal de A2 después de 110 h. Fuente:
Elaboracion propia.
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4.4.1.1.5 Espectroscopia de fotoelectrones de rayos X (XPS)

La composicion de la capa superficial de los 6xidos fue determinada mediante XPS en los
aceros a 800 °C y 110 h. La Fig. 58 muestra el espectro caracteristico de los 6xidos en Al
y A2. El andlisis del espectro reveld la presencia de las intensidades de Cr, Ni, Fe, Mn, O
y C en la capa de oxido superficial de A1, mientras A2 difiere por no presentar nivel de
intensidad de Mn. Para la identificar los estados quimicos de los elementos presente en la
composicion de pelicula de 6xidos de Al y A2 se realizaron los espectros de alta
resolucion de los elementos Cr, Ni, Fe, Mn. El andlisis de los picos requirid estudios en
funcion de los niveles de energia de los orbitales. Por lo cual, las curvas no pueden
deconvolucionarse en un solo pico caracteristico simétrico (gaussiano) ya gque existe mas

de un estado de oxidacion de los elementos presentes [126,127].
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—A2-110h

Cils

Intensitdad (cps)

T T T T T T T T T T T T T T T

1000 900 800 700 600 500 400 300 200
Energia de enlace (eV)

Fig. 58 Anélisis XPS de las aleaciones oxidadas a 800 °C y 110 h. Fuente: Elaboracion propia.
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Los espectros de alta resolucion para los elementos Fe, Cr, Ni y Mn en la aleacion Al se
muestran en la Fig. 59. El espectro de alta resolucién del Fe2pz/2 exhibe tres componentes
en las bandas de energia de 712 + 0.7 eV, 710.5 + 0.5 eV y 709.3 + 0.2 eV, las cuales
probablemente corresponde a Fe,Os FeCr.0s y FesOs (Fig. 59a). Segun literatura la
formacion de FeCr204, proviene de la disolucion del Cr en magnetita y la forma de la
estructura espinela del FeCr,Osz presenta una mayor resistencia a la oxidacion que los
oxidos simples provenientes de Fe a energia de enlace a 708.6 y 710.8 eV (formacién de

FeOy Fe203) [107].
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Fig. 59. Espectro XPS de alta resolucion de Al. a). Fe 2psp, b) Cr 2ps, €) Ni 2pse. y d) Mn
2ps. Fuente: Elaboracion propia.
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En lo que respecta a el espectro de alta resolucion del Cr2pss., la deconvolucion de la curva
de 6xidos muestra tres componentes ubicados en las bandas de energia de 578 + 0.6 eV,
576 £ 0.1 eV y 574.7 £ 0.05 eV. Atribuyéndose la intensidad maés alta a la formacion de
Cr203(576 £ 0.1 eV) y a las otras dos bandas de energia a la formacion de 0xidos ternarios
de FeCr204y MnCr204 (Fig. 59b). El espectro de alta resolucion del Ni mostro la presencia
de cuatro bandas caracterizadas a bandas de energia de 861.3 £ 0.3 eV, 856 + 0.2 eV,
854.4 £0.1eV y851.8 £0.5eV, las cuales corresponde a la formacién de Ni2O3, NiCr204,
NiO y Ni (Fig. 55¢). La Fig. 55d muestra cuatro bandas caracteristicas de Mn2pazy2, los
Oxidos estadn constituidos por MnO> (643.6 + 0.8 eV), mezcla de Oxidos binarios de
Mn203/Mn304 (641.7£0.2 eV), MnCr203 (640.4 + 0.5 eV) y Mn (638.9 £ 0.5 eV)
[25,56,128].

Para la aleacion A2 (Fig. 60) los espectros de alta resolucion del Fezps;z exhibid tres
componentes en las bandas de energia de 712.9 £ 0.4 eV, 711.2 £ 0.6 eV y 709.5 + 0.2
eV, las cuales probablemente corresponde a Fe203, FeCr204y FesOs (Fig. 60a). La mayor
intensidad en las bandas del Fe2pz;» corresponde a Fe2Oz (712.9 + 0.4 eV) lo cual
concuerda con el analisis MEB-EDS, RAMAN y DRX, en el cual se observo la hematita
en mayor proporcion en la aleacion. Por otra parte, el espinel de FeCrO4 presente en el
espectro de Fe2pss2, le confiere a A2 resistencia a la oxidacion a alta temperatura en menor
proporcion que Al. Esto es debido a que A2 presento alto contenido Fe>Os en la capa de
oxido. En lo que respecta a el espectro de alta resolucion del Crzpap, la deconvolucion de
la curva solo presenta dos componentes ubicados en las bandas de energia de 576 + 0.3
eVy 574.8 + 0.05 eV. Atribuyéndose la intensidad mas alta a la formacion de Cr203 (576
+ 0.1 eV) y (Fig. 60b), otro aspecto a resaltar es la nula presencia de MnCr.03 en

comparacion con el espectro de alta resolucion de Al.

En lo que respecta al espectro del Ni mostro la presencia de cinco bandas de energia a 862
+0.1eV, 8598 + 0.2 eV, 856.8 + 0.3 eV, 855.4 + 0.7eV y 852 = 0.1eV, las cuales
corresponde a la formacion de Ni2Oz, NiCr.O4, NiO y Ni (Fig. 60c). Se observo que la
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intensidad més alta se encuentra en le banda del Ni, lo cual es de esperarse ya que este
elemento tarda mayor tiempo en difundir desde la matriz a la periferia. La Fig. 60d muestra
la deconvolucion del espectro de Mn, presentando Oxidos constituidos por MnO:
(642.8+0.2 eV), mezcla de Oxidos binarios de Mn203/Mnz04 (641.6 £ 0.5 eV), MnFe 03
(640.4 £ 0.5 eV) y MnCr203 (639 £ 0.1 eV) respectivamente. Ademas, se muestra que la

mayor intensidad del espectro corresponde a la espinela de MnFe>Os, lo cual corresponde

con la morfologia superficial observada en la aleacion A2. Los resultados obtenidos en

los espectros XPS en Al y a2 confirman la caracterizacion realizada por DRX, RAMAN

y MEB-EDS.
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Fig. 60. Espectro XPS de alta resolucion de Al. a) Fe 2psp, b) Cr 2psr2, ¢) Ni 2psp. y d) Mn
2ps. Fuente: Elaboracion propia.
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4.4.1.1.6 Evolucion microestructural

De acuerdo con los resultados obtenidos mediante DRX, RAMAN, MEB y XPS de la
zona superficial y transversal se establecio la evolucion del cambio microestructural. La
Fig. 61a muestra la representacion obtenida en la aleacion Al. Como se observa a
condiciones iniciales la microestructura esta constituida por granos poliédricos
equiaxiales de austenita, maclas, presencia de precipitados dentro del grano y en los
limites de grano. Al exponer las muestras a 800 °C y ambiente de O, se incrementa el
contenido de Cr entre la interfase oxido/matriz por la difusién de este a través de los
limites de grano. Esta difusion del Cr y su interaccién con el ambiente oxidante permite
la formacion de una capa estable de Cr.Oz (Zona verde). Sin embargo, la alta temperatura
de exposicion incrementa la cinética de difusion de otros elementos aleantes como Fe, Ni
y Mn. La difusion rapida del Mn sobre la capa de 6xido de Cr.Os da como resultado la
formacion de espinelas MnCr.0s y Mn3O4 en la interfase 6xido/gas (zona amarilla)
[124,129]. La formacién de cada uno de estos 6xidos ocurre de manera simultanea y en
reacciones en estado solidos provenientes de la formacion de los 6xidos MnO y Cr,03
para dar lugar a espinelas Mn-Cr, MnCr204Yy transformacion de MnO a Mn304[130-132].
A medida que transcurre el tiempo de exposicion la matriz debe proporcionar un alto
contenido de Cr para mantener el crecimiento de la capa protectora Cr.0s. No obstante
dado que ocurre la difusién del Cr hacia los limites de grano, existe un leve
empobrecimiento en el centro de la aleacién de Cr y por tanto la capa de Cr20s3 se ve un
poco afectada [25]. La disolucion que ocurre entre Mn y Fe en la capa Cr.O3 modifica la
capa de oxido generando la difusion rapida de Fe desde la matriz al exterior y la entrada
de cierto contenido de O: (zona roja) desde el exterior hacia el interior de la matriz
conduciendo a la formacion de nodulos de FeCr.04y Oxidos de FesOs, Fe,O [131]. El
incremento de la actividad del oxigeno en la zona interior produce la oxidacion interna de
Cr, Mn, conduciendo al enriquecimiento local de Fe (zona azul). Este Fe se oxida y se
mezcla con las particulas internas de oxido formando espinelas de FeNiO, FeMnz0s y

FeCr204. Después de 110 h de exposicion la aleacion esta constituida por varias capas
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(Fig. 61b). La primera capa de oxido o capa exterior esta formada por una pelicula delgada
de resto de los 6xidos de Cr.0z y presencia de aniones de Cr difundido al exterior. Luego
la capa formada por mezcla de espinelas de FeCr,O4, MNCr204y NiCr204 que se forman
por la leve ruptura o no proteccion de la capa Cr.Oz. Sobre esta capa se observa también
la difusion del oxigeno quien controlan la formacion prioritaria de espinelas de Fe, Mn ya
que su presion de disociacion es mas baja que la de Cro03[130]. De manera consecutivo
podemos encontrar también zonas ricas en FesOs4 y FeO que ocurre en el proceso de
formacion de las espinelas [104,123,130]. Posteriormente observamos una zona con un
alto contenido de Fe producto del proceso de difusion y del agotamiento de Mn el cual
imposibilita la estabilizacion de la austenita. El alto contenido de Fe-Ni en esta capa sirve
como fuente para el crecimiento de éxido rico en Fe, ya que la presion parcial de oxigeno
en la capa de oOxido de espinela es insuficiente para oxidar la fase metalica [25].
Finalmente se observa la matriz en la cual podemos observar el crecimiento de los
precipitados en los limites de grano por el tiempo de exposicion a alta temperatura. Es
importante acotar que este cambio en las especies quimicas formadas durante la
exposicion es un proceso que se repite varias veces, por lo cual hay un crecimiento interno

de las capas de oxidos alternadndose el contenido de Cr y Fe en las mismas [133].

a 0, b Después de 110 h de

48030 4404 130

exposicion

= Limite de Grano MnCr,0, .FeCr,0, vy Cr,0,
Eg Difusién de aniones Cr — Difusién de O,
Difusién de aniones Fe = FeCr,0, , Fe,0; y Fe;0,
Difusién de aniones Ni = Cr**y Cr,0;
I:> Medio oxidante — Fey Ni

@ Precipitados

Fig. 61. Evolucion microestructural a 800 °C en Al. a) Sin exposicion y b) 110 h de exposicion.
Fuente: Elaboracion propia.
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La Fig. 62a muestra la representacion obtenida en la aleacion A2. Tal como se describi6
en Al se observé un comportamiento similar (granos poliédricos equiaxiales de austenita,
maclas y presencia de precipitados dentro del grano y en los limites de grano). A diferencia
de Al los precipitados formados en A2 son de mayor tamafio (Fig. 62a). Al exponer el
acero A2 800 °C y ambiente de O, se observo la formacion de una capa de Cr.Oz (Zona
verde). Posteriormente a esto ocurre la difusién rapida de Mn sobre la capa de 6xido de
Cro03 da como resultado la formacion de espinelas MnCr.04 y Mn3QO4 en la interfase
oxido/gas (zona amarilla) y a medida que transcurre el tiempo de exposicion la matriz
debe proporcionar un alto contenido de Cr para mantener el crecimiento de la capa
protectora Cr203 [123,130-132]. Sin embargo, existe una alta difusion del Cr hacia los
limites de grano proporcionando un empobrecimiento en el centro de los granos de Cr y
por tanto ruptura de la capa Cr.03[25]. En este punto en especifico A2 presenta una mayor
ruptura que A1(Fig. 61b y Fig. 62b), lo cual es atribuido a la disminucién del contenido
de Nb, el incremento de V y Ce. La baja selectividad del VV como elemento capturador de
C genera que el Cr difunda de manera mas rapida al limite grano disminuyendo en mayor

proporcion el Cr en la matriz [59].

La disolucién formada entre Mn, Fe y la capa Cr.03, modifica la capa de oxido generando,
una alta difusion del Fe desde la matriz al exterior, permitiendo la entrada de un alto
contenido de Oz (zona roja). El alto contenido de O desde el exterior genera la formacion
de ndédulos de FeCr204y formacion de FesOs, Fe2Os. El incremento de la actividad del
oxigeno en la zona interior produce la creacion de nodulos y promueve la oxidacion
interna a su vez de Cr, Mn, conduciendo al enriquecimiento local de Fe y Ni (zona azul)
[123,130,134]. El enriquecimiento de Fe y Ni se oxida y se mezcla con las particulas
internas de oxido formando espinelas de FeNiO, FeMn304 y FeCr204. Después de 110 h
de exposicion de A2, se encontraron las mismas capas encontradas en Al, pero con
espesores mas gruesos de las mismas (Fig. 62b). La zona exterior esta formada por la
pelicula de Cr.03 y presencia de aniones de Cr difundido al exterior. Luego existe una

capa gruesa de mezcla de espinelas de Fe3O4, Fe203, FeMnz04 FeCr204, MnCr204 (verde)
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formada por la ruptura o no proteccion de la capa Cr20Os. Posteriormente la capa gruesa
con un alto contenido de Fe y Ni (azul)producto del proceso de difusion y del agotamiento
de Mn imposibilita la estabilizacion de la austenita. Finalmente se observa la matriz en la
cual podemos observar la formacion de los precipitados en los limites de grano por la

exposicion a alta temperatura y el tiempo de exposicion [133].

0,
Después de 110 h de

@ @ @ @ @ @ @ @ @ exposicion

T

¢
= Limite de Grano Cr, Mn;O, MnCr,0, , FeMn;0, , FeCr,0, y Cr,0,
% Difusién de aniones Cr = Difusién de O,
Difusion de aniones Fe = FeCr,0, , Fe,0; , FeNiO y Fe,0,
Difusion de aniones Ni — Cr™ Cr,0;
I:> Medio oxidante — Fey Ni

Precipitados
® P

Fig. 62. Evolucion microestructural a 800 °C en A2. a) Sin exposicion y b) 110 h de exposicion
Fuente: Elaboracion propia.

4.4.1.1.7 Mecanismo de corrosién a 800 °C.

El mecanismo de corrosion generado por la exposicion de la aleacion Aly A2 se describe
a continuacion de acuerdo a proceso de evaluacion, caracterizacion y a la literatura

reportada por diferentes autores [25,104,113,122,135] .

Etapa 1: Formacion de la capa superficial, esta fase esta constituida por la interaccion de
la matriz y la exposicion al medio (800 °C y O»), las reacciones que ocurren el proceso
corresponden al proceso de difusion del Cr en contacto con O para formar la capa estable
de Cr0s.
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Reacciones de oxidacion:
Cr - Cr*? + 2e~ (Ec. 51)

Reacciones de reduccion:
1/20, + 2e~ - 0% (Ec. 52)

Productos de la reaccion Cr203

4 1 2

ECr(s) + 502 - 561‘203(5) (Ec. 53)
Etapa 2: Proceso Difusional y formacion de espinelas, en esta etapa el incremento del
tiempo de exposicion genera un aumento de la difusional de los elementos aleantes en

especial el Mn y sigue el incremento de la capa de Cr203. Los productos de reaccion

corresponden a la formacion de MnO, Mn304 y formacion de espinelas de MnCr2O4.

%Cr(s) + %02 - §Cr203(s) (Ec. 54)
Reacciones de oxidacion:
Mn - Mn*? + 2e~ (Ec. 55)

Reacciones de reduccion:

1/20, + 2e~ - 0%~ (Ec. 56)
Productos de la reaccion:
Mn(s) + 30, - MnO(s) (Ec. 57)
3Mn0(s) + 5 0, - Mn30, (Ec. 58)

MnO(s) + Cry,05(s) > MnCr,0,(s) (Ec. 59)

Etapa 3: Ruptura de la Cr20O3 y formacion de espinelas.
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La ruptura de la capa protectora de Cr203; permite el acceso de O desde el exterior
generando la difusion rapida de Fe, el cual comienza a interactuar con la capa de Cr203
para formar espinelas de FeCr,O4y oxidarse para formar Fe;O4 y FeO. De igual manera
ocurre en Ni para formar Ni Cr204, FeNiO y 6xidos de NiO

Reacciones de oxidacion:

Fe - Fe*? + 2e™~ (Ec. 60)
Fe - Fe*3 + 3e™ (Ec. 61)

Ni - Ni*? + 2e~ (Ec. 62)
Reacciones de reduccion:

1/20, + 2e~ - 0%~ (Ec. 63)
Productos de la reaccion Cr203
Fe(s) + 0, — FeO(s) (Ec. 64)
2Fe0(s) + 0, - Fe,05(s) (EC. 65)
3Fe0(s) + 50, — Fe30,(s) (Ec. 66)
FeO(s) + Cry,05(s) = FeCr,0,(s) (Ec. 67)

Ni(s) +30, - NiO(s) (Ec. 68)
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442 Comportamiento bajo condiciones de termofluencia en aleaciones

superausteniticas para aplicaciones en plantas térmicas solares.

Los ensayos de termofluencia se realizaron a temperaturas de 680 °C, 720 °C y 800 °C a
150 MPa en Al y A2. Las curvas de termofluencia correspondiente para los aceros Aly

A2 se muestra en la Fig. 63y 64.

4.4.2.1 Ensayos de termofluencia en Al

En la aleacion Al el comportamiento a la termofluencia fue evaluado a 680 °C, 720 °C y
800 °C y con carga constante de 150 MPa. La Fig. 63a muestra la curva de deformacion
en funcién del tiempo presentandose el comportamiento tipico del proceso de fluencia
térmica en aceros superausteniticos caracterizado por los tres tipos (primario, secundario
y terciario). Sin embargo, para los ensayos de fluencia térmica a 680 °C y 150 MPa
elucidaba un tiempo prolongado, por lo tanto, el ensayo se finalizd sin ruptura de las
probetas transcurridas 2200 h aproximadamente. Al analizar las curvas de deformacién en
funcién del tiempo se observa como el incrementd de temperatura a esfuerzo constante
disminuye el tiempo de vida util de la aleacién. Se observo a 680 °Cy 720 °C un fenémeno
de termofluencia méas lento en comparacion a 800 °C, ya que el incremento de la
temperatura aumenta la dilatacion del material. La Fig. 63b muestra en mayor detalle cada
una de las etapas del proceso de termofluencia. En la termofluencia primaria se observa
en las curvas la disminucion de la velocidad de deformacion con el tiempo. La velocidad
de deformacidn decrece durante esta etapa y es atribuida en mayor parte al endurecimiento
por deformacion, el cual ocurre por el reordenamiento de las dislocaciones en el proceso
de deformacion de la aleacion [62]. Posteriormente se observan la termofluencia
secundaria caracterizada por el estado estacionario de las curvas, en la cual la velocidad
de deformacién se mantiene constante o una velocidad minima de fluencia. Esta
estabilidad esta asociada a un balance dindmico entre el endurecimiento por deformacion
y los procesos de recuperacion que ocurre a altas temperatura. Por lo cual, en esta etapa la

energia de activacién permanece constante asociada a dicho proceso [41,62]. Esta etapa
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es importante ya que permitié comprender los mecanismos de termofluencia que controlan
la velocidad de deformacion y determinar los parametros de disefio (LMP). Finalmente,
ocurre la termofluencia terciaria en la cual existe un incremento de la velocidad de
deformacion hasta que la probeta se rompe en el momento de la fractura. Este incremento

puede estar asociado con cambios metalurgicos y el crecimiento del dafio por fluencia
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Fig. 63. Curvas de termofluencia en Al.a) Deformacion-tiempo y b) V¢ de deformacion-tiempo.
Fuente: Elaboracion propia.
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La Tabla 41 muestra los tiempos de ruptura en Al a las diferentes temperaturas de
exposicion. A temperatura de 680 °C y 720 °C el tiempo de ruptura fue de 2198 h y1190
h, mientras a 800 °C el tiempo fue de 28 h. Los tiempos de ruptura son concordantes con
el incremento de la temperatura ya que el aumento de la temperatura genera la oxidacion
y degradacion del material haciéndolo mas propenso a fracturarse. Sin embargo, Al
presento excelente resistencia a ensayos de termofluencia. La excelente resistencia puede
estar asociada a: 1) a lacomposicién de 0.35 % de Nb y 0.009 % Ce 'y 2) al tipo, contenido
y tamafio de precipitados en la matriz. La alta resistencia presentada en Al es producto
del mecanismo de endurecimiento por precipitacion otorgado por las fases secundarias
dentro del grano y en los limites de interfase. La formacién, distribucién uniforme y
espaciamiento optimo de precipitados NoMX a lo largo de la matriz de A1 permiti6 lograr el
objetivo de incrementar las propiedades de fluencia térmica. En el cual el tamafio de los
precipitados NbMX estabiliza las dislocaciones libres, lo que aumenta la resistencia a la
fluencia [62,88].

Tabla 41. Tiempos de ruptura ensayos de termofluencia

Acero Al
Esfuerzo aplicado (MPa) 150
Temperatura (°C) 680 720 800
Tiempo de ruptura (h) Sin ruptura 1190 28

Elongacion

A partir de las condiciones de evaluacién y resultados obtenidos de termofluencia en Al
de la Tabla 41, se calcul6 el pardmetro de Larson Miller de los nuevos aceros. En primer
lugar, se determina la constante C de los resultados de la deformacion y tiempo de ruptura.
La determinacion de la constante C para Alse determino a partir de la ecuacién 60

considerando las temperaturas de evaluacion de 800 °Cy 720 °C y el tiempo de ruptura.
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__ Ty*Logqotry—TyxLogqotr,
- T2-T1

C (Ec.60)

Los resultados obtenidos de la constante C fueron de 19.2. Estos valores concuerdan con
datos de aceros comerciales. A partir del valor de C se determind el pardmetro de Larson
Miller para las dos aleaciones mediante la ecuacion 61.

LMP = L(Log1otr+C) (Ec. 61)
1000

La Tabla 42 presenta el LMP calculado para Al a las condiciones del ensayo de
termofluencia. En la aleacion Al se realizo los célculos de C y LMP. Sin embargo, no se
calculd la ecuacién que rigen el LMP ya que el ensayo no fracturo después de 2200 h de
exposicion. Esto indica que existe un incremento de las propiedades mecénicas, estando

asociadas al mecanismo de endurecimiento por precipitacion.

Tabla 42. Parametro de Larson Miller para Al.

Esfuerzo  Temperatura Tiempo de

Ensayo C LMP
(MPa) (°C) ruptura (h)
Al
1 18.76 150 680 Sin ruptura
2 18.76 150 720 1190 21.68
3 18.76 150 800 28 21.68

4.4.2.2 Caracterizacién microestructural de Al

Se realizo la caracterizacion microestructural de la morfologia de fractura y seccién
transversal con el objetivo de determinar el tipo de falla y si existian cambios en la

microestructura producto de los ensayos de termofluencia aplicados.
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4.4.2.2.1 Microscopia Optica

Después de la exposicion a los ensayos de termofluencia a 720 °C y 150 MPa en Al. No
se presencio un cambio del tamafio de grano como producto de la exposicion al medio de
evaluacion. Es decir, el tamafio de grano se mantuvo en ASTM 6 segiin norma ASTM E-
112. Se mantiene la microestructura de granos poliédricos de austenita, pero con un menor

contenido de maclas y gran cantidad de precipitados en los limites de grano.

4.4.2.2.2 MEB-EDS

La morfologia de fractura para Alse muestra en la Fig. 64 a condiciones 720 °C y 150
MPa. Segun lo observado en las Fig. 64a la superficie de fractura de la aleacién se clasifica
como fractura intergranular fragil. La ausencia del patrén de hoyuelos sugiere una fractura
intergranular fragil, aunque la morfologia de la superficie de la fractura no esta clara
debido a la oxidacién [136]. EI aumento de la magnificacidn de la zona de fractura de la
seccidn A presenta granos definidos caracteristicos del tipo de fractura intergranular. (Fig.
64b). Los resultados obtenidos de los ensayos de termofluencia y la morfologia obtenida
describen el mecanismo de fluencia térmica propiciado la formacién y coalescencia de
cavidades de fluencia a lo largo de los limites de los granos provocando la fractura

intergranular fragil [136].
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SEl 20kV WD12mm SS40
GINA-UdeC

SEl 20kV WD11mmSS40 x6,000 2pm SR
GINA-UdeC

SEl 20kV WD12mm SS40 x200 100pum  —
GINA-UdeC

Fig. 64. MEB seccidn de fractura de falla de Al. a) Seccidn de fractura, b) Tipo de factura.
Fuente: Elaboracion propia.
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La morfologia de la seccidn transversal se muestra en la Fig. 65 de las probetas expuestas
a ensayos de termofluencia 720 °C y 150 MPa. Se observo granos de austenita y la
presencia de precipitados macro y nanométricos en los limites de grano de la aleacion. La
exposicion a los ensayos de termofluencia durante 1190 h favorece la segregacion de
elementos como el Cr y Mo hacia los limites de granos para precipitar en forma de

carburos o nitruros de cromo.

SEl 20kV WD10mm SS40 x5,500 2pm
GINA-UdeC

Fig. 65. MEB corte transversal Al expuesto a 720 °C y 150 MPa. Fuente: Elaboracion propia.

El analisis de EDS de la seccion transversal se muestra en la Tabla 43. Los resultados de
EDS en cuatro secciones muestran un increment6 del porcentaje de Cry Mo con respecto
a la matriz lo cual indica la formacion de precipitados del tipo M23Ce y la formacion de
fase o. Los precipitados formados en los limites de granos son probablemente M23Cs

especificamente (Cr, M0)23Cs y fase intermetalica ¢. Para confirmar la formacion de
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precipitados (Cr, M0)23Ce y fase intermetalica ¢ se simulo mediante Thermo-Cal las
fracciones volumétricas y cinética de precipitacion respectivas en Al funcion de la
temperatura de termofluencia aplicada. El estudio de las fracciones volumétricas a 720 °C
predice la formacion de 0.03 % TiCeNNb (MX), 1.41 % M23Ce, 32.58 % o, 0.75 %Z y el
resto fase vy. Estos resultados podrian confirman la presencia de (Cr, M0)23Cs y fase o. La
Tabla 44 muestra los resultados de las fracciones volumétricas modelada en Al a 720 °C.
Sin embargo, es necesario la aplicacion de técnicas como DRX o TEM para confirmar la

formacion de los precipitados observados el tamafio de los mismo.

Tabla 43. EDS Termofluencia a 720 y 150 MPa en Al.

Al Fe Cr Ni Mo Cu Nb Mn
1 54.00 23.67 21.23

2 51.99 29.70 15.94 1.21

3 54.25 23.67 20.95 1.13

4 53.02 24.22 21.20 1.57

M1 53.31 22.86 20.70 1.21 1.33 0.19 0.36

Tabla 44. Modelacion termodinamica de la fraccién volumétrica en Al 720 °C

Temperatura Fraccion.

oc Fase Vol. Fe Cr Ni Mo Ti Nb Ce N C
TiMX 0.03 0.00 0.09 000 000 4726 495 2942 1763 0.06
M23Cs 141 6.23 6898 051 1804 0.00 0.00 0.00 0.00 5.19
720 c 32.58 46.29 4227 727 368 000 000 0.00 0.00 0.00
z 0.75 585 29.18 000 028 000 49.17 0.00 870 0.00

4.4.2.2.3 Difraccién de Rayos X

Para confirmar los precipitados observados en MEB de (Cr, M0)23Cs y o, se realizd un
analisis de difraccion de rayos de las muestras expuestas a termofluencia (720 °C y 150
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MPa) y se identificaron e indexaron los picos caracteristicos. La Fig. 66 presenta trece
picos en la aleacion Al, tres pertenecen a y con angulos de fase de 43.6°, 50.7° y 74.6°
(PDF-98-004-4862), seis correspondientes al carburo Cr23Cs con angulos de 39.3°, 43.6°,
47.8°,72.3°,74.6°y 83.4°(PDF-98-016-7668 y cuatro de fase 6 42.2°,45.7°,46.8° y 47.8°
[83]. Conforme a estos resultados se realizé el clculo del parametro de red experimental
para compararlo con el reportado por literatura. Segun literatura la estructura cristalina de
layy el Cr23Cees cubica centrada en las caras, siendo el pardmetro de red del Cr23Ce tres
veces mayor que lay (3,647 Ay 10,767 A) [39]. La fase o tiene una estructura tetragonal
con parametros de red a=8.80 A y c= 4.54 A [40].
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Fig. 66. DRX de Al después de ensayos de termofluencia a 720 °C y 150 MPa. Fuente:
Elaboracion propia.

La Tabla 45 muestra los resultados obtenidos a partir de la distancia interplanar, promedio

del pardmetro de red experimental, la desviacion estdndar y la constante de red. La
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distancia interplanar y el pardmetro de red calculado de Cr23Cs, austenita y ¢ estan cerca
de la constante de red del cristal tedrico. Siendo los pardmetros de red calculados en Al
para austenita, Cr2sCs y 6 de a=3.595A + 0.002, a=10.629A + 0.311 y a=8.705A + 0.536;
c=4.569 +0.015. Estos resultados confirman la presencia austenita y precipitados de
Cr23Cs y fase 6 en ambas aleaciones. La variacion en los parametros de la red mostrada
puede deberse a las tensiones en el material resultantes de los tratamientos térmicos
termomecanico aplicados. Los resultados obtenidos en DRX en las aleaciones Al
concuerdan con las fases previstas por el software Thermo-Calc y lo observado mediante
MEB-EDS.

Tabla 45: Célculo del parametro de red para Al.

Parametro de  Calculo del

Fase 20 d (hkl) red parametro de X c
(A) red (A)
h Kk I a c a c
436 1 1 1 3.593
Y 50.7 O 0 2  3.647 - 3.598 - 3.595 0.002
746 O 2 2 3.595
392 1 3 3 10.009
436 1 1 5 10.778
478 0 4 4 10.755
Cr23Cs 573 2 > 5 10.767 - ToesT 10.629 0.311
65.1 2 4 6 10.714
834 4 6 6 10.862
41 1 1 2 9.328 4.988 8.705 0.536
Fase ¢ 47 2 1 2 8800 4540 8580 5.120 4569 0.015
475 4 1 1 8.520 5.130
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4.4.2.3 Ensayos de termofluencia en A2

Los resultados de la termofluencia en la aleacion A2 comprendieron el estudio a dos
temperaturas 680 °C y 720 °C con carga constante de 115 MPa y 150 MPa. La Fig. 67a
muestra las curvas de deformacion en funcion del tiempo. A condiciones de 720 °C y 150
MPa se observé una fluencia térmica acelerada la cual es causada por el incremento de
temperatura donde se observé los tres tipos de fluencia térmica (primario, secundario y
terciario). Mientras a 680 °C y 150 MPa; 720 °C y 115 MPa los procesos de fluencia
térmica fueron primario y secundario. La Fig. 67b muestra cada una de las etapas del
proceso de termofluencia. Existe el mismo mecanismo del proceso de termofluencia
descripto que para Al. Sin embargo, los tiempos de ruptura de A2 son menores. Esta
disminucion en los tiempos de ruptura y menores propiedades de resistencia a la
termofluencia podria estar asociada a la formacion de fase intermetalica ¢ las cuales
fragilizan el material. La formacion de esta fase indica que la adicion de V no logro
eliminar preferentemente el contenido de C para evitar la formacion de carburos de cromo

y fase ¢ en comparacion con la adicion de Nb en Al.

La Tabla 46 muestra los tiempos de ruptura en A2 a las diferentes temperaturas de
exposicion. A temperatura de 680 °C y 720 °C el tiempo de ruptura fue de 415 h y56 h,
mientras a 720 °C y una menor carga (115 MPa) el tiempo fue de 307 h. Estor resultados
indican que un incremento en la temperatura y disminucién de la carga prolongan el
tiempo de vida atil del material. Ademas, los tiempos de ruptura son concordantes con el
incremento de la temperatura ya que el aumento de la temperatura genera la oxidacion y
degradacion del material haciéndolo mas propenso a fracturarse. Sin embargo, A2
presento una resistencia moderada a ensayos de termofluencia. La disminucion de la
resistencia puede estar asociada a: 1) a la composicion de 0.35 % de V 'y 0.013 % Ce y 2)
al tipo, contenido y tamafio de precipitados en la matriz. Este Gltimo punto los precipitados

ricos en V son de mayor tamafio que los de Nb con valores de 2.5um.
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Fig. 67. Curvas tipicas de termofluencia en A2. a) Deformacion vs tiempo y b) Velocidad de
deformacion vs tiempo. Fuente: Elaboracion propia.

Tabla 46. Tiempos de ruptura ensayos de termofluencia

Aceros A2
Esfuerzo aplicado (MPa) 150 115
Temperatura (°C) 680 720 720
Tiempo de ruptura (h) 415 56 307
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Conforme a los resultados de A2 (Tabla 46) y las condiciones de evaluacion se calculo el
pardmetro de Larson Miller, se determina la constante C de los resultados de la
deformacion, tiempo de ruptura y aplicacion de la ecuacion 60. La determinacion de la
constante C para A2 fueron de 18.98 los cuales concuerdan con datos de aceros
comerciales. A partir del valor de C se determing el pardmetro de Larson Miller para las
dos aleaciones mediante la ecuacion 61. La Tabla 47 presenta el LMP calculado para A2
a las condiciones del ensayo. Con los datos obtenidos se realizo el ajuste lineal y se
determind el LMP para esfuerzos de menor magnitud para determinar el tiempo de vida
remanente del material. De acuerdo con el ajuste de los datos se obtuvo que el acero A2
sigue la siguiente ecuacion 62 con un r?=0.998, indicando que los datos experimentales
se ajustaron y se puede predecir la vida remanente de A2 a diferentes temperaturas y

esfuerzos de carga.

o = 1131.90 — 47.70LMP (Ec. 62).

Tabla 47. Parametro de Larson Miller para A2.

Esfuerzo  Temperatura Tiempo de

Ensayo C LMP
(MPa) (°C) ruptura (h)
Al
1 18.76 150 680 Sin ruptura
2 18.76 150 720 1190 21.68
3 18.76 150 800 28 21.68

4.4.2.4 Caracterizacion microestructural A2

Se realizo la caracterizacion microestructural de la morfologia de fractura y seccién
transversal con el objetivo de determinar el tipo de falla y si existian cambios en la

microestructura producto de los ensayos de termofluencia aplicados.
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4.4.2.4.1 Microscopia Optica

Después de la exposicion de A2 a los ensayos de termofluencia a 680 °C y 150 MPa,
ocurrio un cambio en el tamafio de grano de ASTM 6 a ASTM 5; es decir la cantidad de
granos paso 496.0 granos/mm?a 248 granos/mm? respectivamente. La Fig. 68 muestra la
microscopia optica de A2. En la Fig. 68a se observa la presencia de granos poliédricos de
austenita, maclas atravesando todo el grano y gran cantidad de precipitados a lo largo de
matriz. Posterior a la exposicion del ensayo de termofluencia, se presentan los mismos
granos poliédricos de austenita, pero con un mayor tamafio, pequefia cantidad de maclas
y precitados en el borde de grano (Fig. 68b). Este incremento del tamafio de grano A2, es
producto de la exposicion prolongada a altas temperatura y el tiempo. Como consecuencia
del incremento del tamafio de grano las aleaciones presentan una mayor ductilidad, pero
una menor resistencia mecéanica lo cual concuerda con el menor tiempo de ruptura
presentado en A2. Ademas, la exposiciéon a tiempos prolongados de los aceros a alta
temperatura incrementa la cinética de precipitacion, la cual propicia la segregacion de Cr

y Mo a los limites de grano para formar precipitados del tipo M23Cs y fase 6[106].

Ca. ST N
Fig. 68. Microcopia Optica de la aleacion A2. a) Microestructura sin termofluencia y b)
Microestructura con exposicion a termofluencia. Fuente: Elaboracion propia.

< o}/ P
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4.4.2.4.2 MEB- EDS

La morfologia de fractura para A2 se muestra en la Fig. 69 a condiciones 680 °C y 150
MPa. Segun lo observado en las Fig. 69a la superficie de fractura de la aleacion se clasifica
como fractura intergranular fragil. A2 “presento el mismo tipo de fractura que Al,
indicando que el mecanismo de fluencia térmica fue propiciado por la coalescencia de las
cavidades formadas en los limites de grano alineados a la tensién aplicada, ocurriendo un

proceso de nucleacién de las cavidades en las inclusiones (Fig. 69b) [136].

A

SEl 20kV WD11mmSS20
GINA-UdeC

7

/

SEl 20kV WD12mmSS40 x200 100pm
GINA-UdeC

Fig. 69. MEB seccion de fractura de falla de A2. a) Seccion de Fractura, b) Tipo de fractura.
Fuente: Elaboracion propia.
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La Fig. 70 muestra la imagen MEB de la seccion transversal de A2, se observo granos de
austenita y la presencia de un alto contenido de precipitados macro y nanomeétricos dentro
y en los limites de grano de la aleacion.

SEI 20kV WD10mm SS40 x4,000 5um
GINA-UdeC
Fig. 70. MEB corte transversal A2 expuesto a 680 °C y 150 MPa. Fuente: Elaboracion propia.

El analisis de MEB - EDS en las probetas ensayas de termofluencia considero cinco puntos
y la matriz. Los resultados obtenidos de los cinco puntos representativos del EDS se
muestran en la Tabla 48. Se observa que existe un incremento del porcentaje de Cry Mo
con respecto a la matriz lo cual indica la formacién de precipitados del tipo M23Cs y la
formacion de fase c. Ademas, las formas y tamafios son consistente a este tipo de
precipitados. El punto 4 muestra a mayor detalle un alto contenido de Mo y Cr superior a
la matriz lo cual podria ser fase o. La exposicion a los ensayos de termofluencia favorecid

la segregacién de Cry Mo hacia los limites de granos para precipitar en forma de carburos
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de cromo y fase intermetalica 6. La adicién de V en A2 no logro reducir el exceso de C
en la matriz, propiciandose la formacién de los precipitados del tipo Ma23Cs
especificamente (Cr, M0)23Cs y o al exponer la aleacion a altas temperaturas [106]. De
manera general los resultados obtenidos confirman la presencia de fase sigmay la posible
formacion de (Cr, Mo0)23Cs lo cual concuerdan con las fracciones volumétricas
determinada por Themo-Calc (Tabla 49), en la cual las fracciones volumétricas de fase o
estdn constituidas por un alto contenido de Cr, Fe y Mo [88,137]. Sin embargo, es

necesario de DRX o TEM para finalmente corroborar la formacion de los precipitados.

Tabla 48. EDS Termofluencia a 680 °C y 150 MPa en A2

A2 Fe Cr Ni Mo Cu \Y Nb Mn
1 4596 3153 19.45 2.87 0.19
2 49,73 2898 21.29
3 31.68 31.24 1261 1.65 1.25 7.92
4 37.68 29.62 15.65 11.07 1.45 0.75 3.74
5 47.85 29.8 19.67 2.68
M 50.58 24.8 21.13 1.68 1.3 0.36 0.12 0.04
Tabla 49. Modelacion termodinamica de la fraccion volumétrica en A2 720 °C
Temperatura Fraccion. )
Fase Fe Cr Ni Mo \Y Nb Ce N C
°C Vol.
VMX 1.42 584 6881 043 1867 1.06 000 0.00 0.00 5.17
720 M2sCs 0.76 590 2928 000 018 7.23 4876 0.00 8.66 0.00
z 0.86 425 3686 0.00 0.02 2855 20.84 0.00 9.46 0.00
c 35.05 4639 4254 7.06 3.49 004 000 000 000 0.00
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4.4.2.4.3 Difraccion de Rayos X

Los precipitados observados en MEB de (Cr, M0)23Cs y o fueron confirmados mediante
un analisis de DRX de las muestras expuestas a termofluencia (680 °C y 150 MPa), se
identificaron e indexaron los picos caracteristicos. La Fig. 71 muestra quince picos
caracteristicos, tres pertenecientes a y, con angulos de fase de 43.5°, 50.6° y 74.4° (PDF-
98-016-7668), ocho correspondientes al carburo Cr23Ce con angulos de 29.2°, 35.8°,
39.2°,43.4°,48.1°,57.3°, 65.1°, 74.4° y 83.3° (PDF-98-004-4862) y cuatro picos de fase
o 42.1°, 45.6°, 46.9 y 48.1° [83] (Fig. 71b). Se realizo el calculo del pardmetro de red

experimental y se compar6 con el reportado por literatura de manera similar en Al.

A2 680°C-150Mpa
Y(111)M,,C,(115)
2000 H Gl
= 1500 -
CVS
N
=
<
=
Z 1000 4 =
3 =
c 0
—_ b= § \
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_ < | =
501 § g8 || g § ¥ g
~, < O || _a=| oy o ' Iy
s % £5/|8%% ¥, 2 %
| = = | A
b o}
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Fig. 71. DRX de A1 después de ensayos de termofluencia a 680 °C y 150 Mpa. Fuente:
Elaboracion propia.
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Los resultados obtenidos se muestran en la Tabla 50, existe una concordancia entre los

valores experimentales y tedricos. Siendo los parametros de red calculados en A2 para
austenita, Cr23Cs y o de a=3.603 A + 0.002, a=10.551A + 0.343 y a=8.520A + 0.536;

c=4.560 £0.015. Estos resultados confirman la presencia austenita, precipitados de Cr23Cs

y fase ¢ en ambas aleaciones. Los resultados obtenidos en DRX en A2 concuerdan con

las fases previstas por el software Thermo-Calc y lo observado mediante MEB-EDS.

Tabla 50: Célculo del parametro de red para A2.

Parametro de Cé,ICUIO del -
Fase 20 red parametro de X c
red (A)
h k I a c a c
435 1 1 1 3.593 -
A 506 0 0 2 3.647 - 3.598 - 3.603 0.002
744 0 2 2 3.595
29.2 2 2 2 10.586 o
358 0 0 4 10.025 -
392 1 3 3 10.009 -
Cr23Cs 433 1 L > 10.767 - 110.849. - 10.551 0.343 —
481 O 4 4 10.692 -
57.3 2 2 6 10.657
651 2 4 6 10.714 B
833 4 6 6 10.873
422 1 1 2 9.328 4,988
Fases 457 2 1 2 8580 416 o020 0536
468 3 3 1 8.800 4.540 8.520 5.13
478 4 1 1 9328 a9sg 000 0015 —
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4.4.3 Comportamiento de las aleaciones (Al y A2) expuestas a sales solares
fundidas a 550 °C

Este capitulo estudia el comportamiento de las aleaciones producidas a la exposicion a
sales fundidas de NaNO3-KNOs a 550 °C durante 720 h. Se describen los resultados de la
caracterizacion de las sales fundidas, velocidad de oxidacion, caracterizacion de la capa

de 6xidos formados y mecanismo de corrosion asociado.

4.4.3.1 Caracterizacion de las sales de exposicién mediante espectroscopia Raman.

Se realiz6 una caracterizacion de las sales mediante espectroscopia Raman la Fig. 72
muestra los espectros Raman de las sales de KNOz, NaNOs y la mezcla (60 % NaNOsz —
40 % KNO3) empleadas en el comportamiento de las aleaciones. La Fig. 72a muestra el
espectro caracteristico de KNOs, los picos de 83 cm™ (Na*) y 125 cm™ (K*) corresponden
a las vibraciones reticulares de la movilidad de los cationes Na "y K*, el pico a 717 cm™
se atribuye a la deformacién en el plano del NOs, el pico a 1052 cm™ representa las
vibraciones de estiramiento simétricas vl de los iones NOg", y 1357 cm™ el modo de
estiramiento asimétrico v3 [138-140]. Para la sal NaNOs, los picos de 100 cm™ y 187 cm”
! corresponden a las vibraciones reticulares de la movilidad de los cationes Na*. Mientras
el pico a 720 cm™ corresponde a la deformacion en el plano del NOs, 1067 cm™
corresponde a las vibraciones de estiramiento simétricas v1 de los iones NO3’, y 1385 cm”
! el modo de estiramiento asimétrico v3 (Fig. 72b). Al caracterizar la mezcla de sal de
NaNOz - KNOs después de las 720 h de exposicion en sales, se obtuvieron nueve bandas
caracteristicas tres asociadas a las vibraciones reticulares de la movilidad de los cationes
Na (83 cm?y 187 cm™) y K* (125 cmY), cuatro correspondientes al KNOs (717 cm™,
1052 cm™,1344 cmy 1357 cm™) y dos al NaNOs (1067 cm™ y 1385 cm™) [138-140].
Estos resultados concuerdan con investigaciones realizadas por Berg y col los cuales
estudiaron las posiciones de las bandas de los aniones nitrito , nitrato y su dependencia del
cation [139,141].
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Fig. 72: Espectroscopia RAMAN de las sales. a). KNOs, b) NaNOs y ¢) NaNOs; KNOs. Fuente:
Elaboracion propia.
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La Fig. 73 a y b muestran la morfologia de los cristales de las sales. En la Tabla 51 se
observa la composicion quimica de las sales. EI KNOs estd compuestas principalmente
por K, N, O, y trazas de Na, Cl, Mg, Cay S, mientras el NaNO3 presento trazas de Mg y
S. Las impurezas de cloruros y sulfuros en las sales pueden incrementar la velocidad de
oxidacion de los materiales expuestos[74,142]. La Fig. 74a muestra el mapa elemental de
la sal de NaNOs, donde se detalla la distribucion de Na, N y O en la superficie de la sal.
La Fig. 74b muestra el mapa elemental de la sal de KNOs, se detalla la distribucion de K,

Ny Oen la superficie y la presencia de Nay S en la sal.
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Fig. 73. Morfologia de los cristales de las sales. a) NaNOs y b) KNOz. Fuente:
Elaboracion propia.
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Tabla 51. Composicion elemental de las sales.

Composicion (%)

Sales
K O N Na Mg S Cl Ca
1 0.95 35.88 1237  49.64 1.15
2 5591 1851 2554 0.03
NaNOs 3 61.25 2095 1781
4 0.32 6241 2396 12.65 0.31
5 55.06 19.00 25.62 0.27
1 47.73 34.77 17.49
2 7275  26.61 031 031 0.13
KNOs 3 36.97 43.10 19.49 0.37 0.08
4 40.12 46.74 9.84 2.70 0.60
5 46.14 3518 17.99 028 021 010 0.11
6 7142  25.39 1.55 0.08 006 137 0.14

4.4.3.2 Cinética de oxidacion en sales fundidas

Los resultados de los aceros expuestos a la mezcla de sales fundidas de NaNOsz - KNO3z a
550 °C por 720 h se pueden observan en la Fig. 74. La Fig. 74a, presenta el
comportamiento de la ganancia de masa de las dos aleaciones expuestas, se observé un
incremento de la ganancia de masa con el paso del tiempo en ambas aleaciones. Para Al
ocurre un incremento de la ganancia de masa y una velocidad de oxidacidon menor en
comparacion a A2. En la aleacion A2 ocurre un mayor incremento de la ganancia de masa,
el cual es presentado en las primeras h. Este comportamiento observado en A1y A2 es
producto de la disolucion de la capa de oxido. Las ganancias de oxidacién obtenidas son
menores a los resultados de oxidacion a alta temperatura, presentando ganancia de masa
de 0.0110 mg/cm? y 0.0353 mg/cm?. Estas ganancias de masa en las aleaciones Al y A2

son excelentes para la aplicacion en sistemas de plantas térmicas solares[143].
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En lo que respecta a la cinética de oxidacion de Al y A2, el mecanismo de oxidacion
presenta tres etapas caracteristicas. La primera etapa denominada A, se caracteriza por un
aumento rapido de la ganancia masa y la formacion de los primeros oxidos. En las
aleaciones expuestas es observada hasta las 240 h de exposicién en el cual ocurre un
méaximo de la velocidad de oxidacion para Aly A2 (Fig. 74b). Esta etapa es controlada
por las reacciones quimicas de NaNOs y KNOz y la temperatura 550 °C, las cuales
permiten la formacién de la pelicula de oxido y la disolucion de estos en la sal fundida.
Posteriormente entre las 240 y 480 h ocurre una disminucién de la velocidad de oxidacién
en A2, lo cual corresponde a la etapa transitoria (B). Durante esta etapa ocurre un de
crecimiento y formacion de dxidos, por lo cual se exhibe una disminucion de la oxidacion
en A2. Mientras para Al a disminucion de la velocidad de oxidacion se exhibe después
de 480 h. Concluida la etapa B, las velocidades de oxidacion son menores, aun cuando
existe una pequefa presencia de iones cloruros en la mezcla de sales. En esta etapa existe
un control de la cinética por la difusion de las especies catidnicas y anionicas en la
reaccion de oxidacion a través de la pelicula de oxido. Este comportamiento es mas notorio
en Al. En este sentido la exposicion de los aceros a la presencia de la mezcla de sales a
temperatura de 550 °C y tiempo de exposicion de 720 h, presentaron un mecanismo
diferente al mostrado por las aleaciones a alta temperatura.

Las curvas de ganancia de masa de los aceros Al y A2 presentaron comportamientos
diferentes. Obteniéndose como resultado que la aleacion Al presento una cinética de
oxidacion que podria ser considerada como parabolica, mientras que la aleacion A2 su
cinética es parabolica (Fig. 74b). Este tipo de cinética infiere que la velocidad de oxidacién
disminuye con el aumento del grosor de la pelicula de oxido y el transporte de las especies
anionicas o cationicas reactivas es controlado por el proceso de difusion. La Fig. 74c y
74d muestra los graficos de (A m/S)? en funcién del tiempo de oxidacion para los dos
aceros expuestos a la mezcla de sales fundidas a 550 °C y 720 h. La regresion lineal
determino que el cuadrado de la ganancia de masa en funcion del tiempo satisface la

linealidad de los dos aceros. Los resultados obtenidos del ajuste cuadratico indican que el
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coeficiente de determinacion se ajusta, ya que el R? es alto indicando precision del modelo.
La determinacion de la constante de velocidad de oxidacion se muestra en la Tabla 52. La
constante de velocidad de oxidacion de los aceros A1y A2 a 550 °C fueron 1.14 x 10716
g?lcm™st y 9.48 x 10 g?/cm*s?, siendo la Kp en Al el mas bajo. Conforme a los
resultados de los Kp obtenidos se puede indicar que existe una alta resistencia a la
oxidacion en ambas aleaciones disefiadas. El resultado de la velocidad de oxidacién y la
constante de la velocidad demuestran que ambas aleaciones presentan excelente

desempefio al medio de exposicion (sales fundidas y alta temperatura) [12].

Tabla 52. Constante de velocidad parabdlicas para A1y A2 a 550 °Cy 720 h de exposicion

Aleacién Kp (g¥cms?) R?
Al 1.14 x 1076 0.9801
A2 9.48 x 10716 0.9767

La Tabla 53 resume la ganancia de masa y velocidad de oxidacion de las aleaciones Al 'y
A2. En ésta se observa que Al y A2 exhiben alta resistencia a la oxidacion a alta
temperatura y sales fundidas, siendo sus velocidades de 0.1670 pum/afio y 0.5350 pm/afio
para Al y A2 respectivamente. La diferencia presentada entre las velocidades de
oxidacion de Al y A2 se deben a la presencia de Nb, Ti, V y bajo contenido Ce en

comparacion a A2 [12,143].

Tabla 53. Ganancia de masa y velocidad de corrosion para A1y A2 expuestas a sales fundidas a
550 °Cy 720 °C.

. Ganancia de masa Velocidad de Velocidad de
Aleacion 5 . ! ~
(mg/cm?) corrosion (mpy) corrosion (pum/ano)
Al 0.0110 0.0066 0.1670
A2 0.0353 0.0210 0.5350
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en A2. Fuente:

Elaboracion propia.

4.4.3.3 Composicion y morfologia de la pelicula de 6xidos

La composicion y morfologia de la pelicula de 6xidos formada sobre las aleaciones fue

analizada mediante las técnicas de espectroscopia Raman, DRX y MEB con el objetivo

de establecer una correlacion con respecto a la cinética de oxidacion de las aleaciones

4.4.3.3.1 Espectroscopia Raman.

La Fig. 75 muestra los espectros Raman de la superficie de 0xido de los aceros Aly A2

expuestos en sales fundidas a 550 °C por 720 h. El espectro obtenido para Al exhibe la

presencia de nueve picos espectrales correspondientes a una mezcla de 6xidos constituido
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de cromita, hematita, espineles y picos caracteristicos de vibraciones reticulares de la
movilidad de los cationes Na*y K) (Fig. 75a). Las bandas observadas a 229 cm™, 295 cm-
1411 cm, 495 cm™ y 1335 cm caracteristicos de la presencia de Fe;O3 [25,114]. Con
respecto las bandas de Cr,Os; se encuentran ubicadas a 571 cm™ y 700 cm
respectivamente [25,117]. Para la mezcla de oxidos de espineles (FeCr204, MnCr20s4,
NiFe204) las bandas caracteristicas corresponden a la region entre 571 cm™y 700 cm™,
Ademas, se observa la presencia de los y picos caracteristicos de vibraciones reticulares

de la movilidad de los cationes Na*a 70 cm™, 116 cm™ y 156 cm™.

Para la aleacién A2 el espectro Raman presento un leve desplazamiento de los picos
caracteristicos. Sin embargo, los 6xidos caracterizados son analogos a los resultados
presentado en Al. En este sentido A2 estan constituidos por Fe2Osz, Cr203, espinelas y la
presencia de sales. Los Espectros Raman obtenidos en Al y A2 después de exposicion a
las sales fundidas a tiempos de 240, 480 y 720 h, demuestran que no existe diferencias
significativas en las bandas vibracionales. Este comportamiento indica que no existe
descomposicion de la sal y existe un equilibrio de las sales en toda la prueba. Por otra
parte, existe una estabilidad de los productos de corrosién, lo cual es observado en los
espectros Raman de Al y A2 ya que no existe formacion de picos con el paso del tiempo.
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Fig. 75. Espectroscopia Raman para en sales fundidas. a) A1y b) A2. Fuente: Elaboracion
propia.

206



4.4.3.3.2 Difraccion de Rayos X

La Fig. 76 muestra los patrones de DRX de la capa de éxidos en Al a tiempo 0, 240, 480
y 720 h en sales de NaNOsz - KNOz a 550 °C. Transcurridos 240 h de exposicion se
mantiene la estructura austenitica a angulos de fase de 43.5°, 50.5°, 74.5° °(PDF-98-016-
7668) y se formaron oOxidos ricos en Fe»Oz a angulos de fase de 24.18°, 33.22°, 35.60°,
40.91°, 57.08 64.16° (PDF 98-015-4153) y espinelas FeCr,04 30.15°, 35.50°, 43.15°,
53.5°,57.08, 62.68 (PDF 98-015-4153) (Fig. 76b) [74,144]. También se presenta angulos
de fase de 29.41°, 35.4°, 39°, 47.9°,48.4° y 65.1° correspondiente a la sal fundida de
NaNO3 (PDF 98-015-1381).

Después de 480 h de exposicion, se mantiene las fases de presentadas de austenita, 6xidos
de espinelas FeCr20a, y Fe2Os. Sin embargo, se observan altas intensidades en los picos
de austenita y FeCr204, siendo bajas las intensidades de los picos de Fe>Os (Fig. 76c). Este
comportamiento concuerda con la cinética de oxidacion, en la cual existe una disminucion
de la ganancia de masa. Indicando por un lado que existe la formacion de una capa estable
de 6xidos de FeCr204 y por otro lado alta resistencia del material al proceso de oxidacion
en sales fundidas. Finalmente, a 720 h de exposicion en sales los patrones de DRX
muestran que existe una alta resistencia del metal a la oxidacion por la presencia de la
estructura austenitica y la formacion de una mezcla de 6xidos de FeCr204, y Fe20s. (Fig.
76d).
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Fig. 76. Difraccion de rayos X de Al en sales fundidas. a). O h, b). 240 h, ¢).480 h y d)
720h. Fuente: Elaboracion propia.

208



En lo que respecta a la aleacion A2 se muestra un patron DRX similar a Al después de
240 h de exposiciones, se observan la presencia de austenita, Fe2Oz y FeCr204, con
angulos iguales a los especificados en AL(Fig. 77b). La diferencia entre los dxidos para
Aly A2, se observa en la intensidad de los picos proporcionados en A2. En el cual existe
picos mas intensos de Fe>0Os. Este comportamiento coincide con la cinética de oxidacion,
en el cual A2 presento un mayor incremento en la oxidacion con respecto a Al. Esto es
debido a que a una mayor formacion de éxidos de Fe.Oz el cual genera una capa no
protectora, permitiendo el acceso de las sales a lo largo de la matriz, por los cual presenta

una cinética de oxidacion mas alta.

A 480 h de exposicion existe una disminucion de la fase de 6xidos de espinelas FeCr20a,
mientras la formacion de Fe»Os permanece constante (Fig. 77c). Luego de 720 h de
exposicion existe una resistencia del metal a la oxidacion por la presencia de la estructura
austenitica y la formacion de una mezcla de 6xidos de FeCr204, y Fe20s. (Fig. 77d). Al
igual que en Alexiste la presencia de la sal fundida de NaNOs3 a angulos de fase de 29.41°,
35.4°, 47.9°48.4 y 65.16° correspondiente a la sal fundida de (PDF 98-015-
1381)[36,145]. En funcidn de los resultados y la indexacion de los patrones de DRX se
puede inferir que las composiciones de las peliculas de 6xidos en los aceros Al y A2, son
mezclas de 6xidos de FeCr204, y Fe20s. Asimismo, existe una alta resistencia de Aly A2
a la oxidacion en sales fundidas, ya que se mantiene la estructura austenitica después de
720 h de exposicion. La formacion de la espinela de FeCr204 es atribuido a los radios
ionicos y arreglos de electrones externos similares que se presentan el Fe, Cr, Mn y Ni
(Fe-3d%4s?, Cr-3d°4s!, Ni-3d®4s? y Mn-3d°4s?)[104][123]. Las actividades quimicas de
estos elementos son similares lo cual le permite coexistir en el 6xido a alta temperatura
Debido a esto, los compuestos formados pueden intercambiarse entre si con los iones 0%
para formar nuevos espineles. La diferencia encontrada en las intensidades de los patrones
de difraccion para las fases presentadas en A1y A2, demuestra que existe una relacion
con la cinética de oxidacion de los aceros. Puesto que se observd que para el acero A2

existe una mayor formacion de Fe;Os, el cual no genera una capa estable y permite la
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difusion hacia el interior de los iones O por lo cual la cinética de oxidacion es mas rapida
con respecto Al. Sin embargo, las ganancias de masas son bajas para A2 y existe una
buena resistencia ya que se mantiene la estructura austenitica Mientras en Al existe una
alta formacion de espineles de FeCr20s, los cuales se ha reportado como oOxidos

protectores.

A2 £ A Austenita
a
ll A
\ f A
\‘ | \
/"\“____Ji\ J’\ ~
PR R | | I | | I ST S ST ST S
‘T 240 h A A Austenita
® NaNoO,
¢ FeCr,Oy
b * Fe,0,
!‘ A
S * | | "
= o8 ex) %) oS em 1
< ...-...z\..N—A \ S M*‘""‘J\W
1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1 1
£
g C 360 h A A Austenita
- ® NaNoO;
B ¢ FeCr,0,
= | * Fe,Oy
Q
o
= . A
* | *
= | e & =3
w~NJ\,’A\.w-s.,-‘ [ WMM‘W
PR NS [T TN U U TN TN SN UNN ST ST NN U ST S
d 720 h * A Austenita
® NaNO;
¢ FeCr,0y4
* Fe,0,
A
.o A :
L ox | e, o * 4
I T & (W A ey
PR I BN N SN | 1 1 1 Lo 1 o 1 1 4

25 30 35 40 45 50 55 60 65 70 75 80 85 90

Fig. 77. Difraccion de rayos X de A2 en sales fundidas. a) O h, b) 240 h, ¢) 480 h y d)720h.

Fuente: Elaboracion propia.
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4.4.3.4 MEB, EDS y Mapeo de la aleacion Al

La morfologia de los oxidos superficiales en los aceros fue observada a 240 y 720 h
después de la exposicion a 550 °C en sales fundidas. La Fig. 78 a-b revela una superficie
regular, constituida por zonas continuas y capas de oxidos rugosos para la aleacion Al. A
240 h de exposicion el 6xido formado esta constituido principalmente por una mezcla de
pequefias estructuras de espinelas y laminas de hematita. Se observa que los 6xidos
pequefios se distribuyeron difusamente entre los intersticios de los granulos y espinelas
[25,122]. Lo cual permite una capa de oxido continua, no porosa y protectora,
confiriéndole una alta resistencia a la corrosion en sales fundidas. Transcurridas 480 h de
exposicion en las sales existe un crecimiento competitivo entre las espinelas y las laminas
de hematicas. Este resultado concuerda con los ensayos de DRX y Raman, en el cual no
se presenta cambios de la estructura cristalina y picos adicionales. De igual forma se
observa una capa estable y no porosa. Al evaluar capa de 6xidos a 720 h de exposicién se
muestra un comportamiento similar a 480 h, pero un crecimiento de espinelas y las laminas

de hematitas producto de tiempo de exposicién al medio agresivo.
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Fig. 78. Morfologia superficial de Al expuestas a sales fundidas. a) 240 h y b) 720 h. Fuente:
Elaboracion propia.

La seccion transversal de las peliculas de dxidos formadas sobre los aceros a 240, 480 y

720 h a 550 °C en sales fundidas se muestra en la Fig. 79. Después de 240 h de exposicién
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se observd capa de 6xido en Al es delgada, compacta y no presenta zonas con grietas o
porosidades a lo largo de la matriz. Ademas, existen la formacion de 6xidos internos de
diferentes tamafios que permite mantener anclado el 6xido con la finalidad de evitar que
se desprenda (Fig. 79a). Transcurridas 480 h de exposicion existe una pérdida de la capa
de oxido exterior (Fig. 79b). Esta pérdida de capa en Al puede ser atribuida a la disolucion
de 6xidos de hematita, los cuales no presentan una buena adherencia sobre la matriz. Para
720 h de exposicion se observo el crecimiento de la capa de oxido y se presenta una buena
adherencia entre la capa de oxido y la matriz[146]. Esto puede ser confirmado al ver la
Fig. 79c, en la cual no existe grietas internas entre la capa de oxido y la matriz para la
aleacion Al. También se detalla una superficie rugosa sin la presencia de aciculas
laminares de hematita. Esta excelente adherencia de la capa de oxido y formacién de
oxidos y espineles de Cr le confiere a la aleacién Al un excelente comportamiento a la
corrosion en sales fundidas. Estos resultados de la morfologia superficial y transversal de
los 6xidos presentado a los diferentes tiempos demuestran que existe una relacion entre la

cinética de oxidacién y la formacion de éxidos protectores.
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El andlisis de composicion quimica en Al se realizé después de 720 h de exposicion. La
Fig. 80a muestra las secciones de analisis EDS y los resultados se resume en la Tabla 54.
Se determind que la capa de oxido exterior estaba formada por FeCr.04, MgO y Fe2Ozy
sales fundidas (NaNOs y KNO3). La zona interior estd constituida por FeCr204, NiCr204
y FeoO3 segin composicidn elemental respectiva. Al evaluar la composicion quimica en
la periferia y hacia el interior de la matriz de la aleacion, se puede observar que el
contenido de Cr es bajo en la periferia (1.07 % Cr) aumenta hacia el interior de la matriz
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(24.37 % Cr). Este comportamiento mostrado por el Cr indica que existe una cinética de
difusion lenta de este sobre la matriz. En el Fe existe una difusion répida lo cual es
observado en la composicion elemental del 1-3. Por otra parte, se observo gque existe una
difusion de las sales del exterior al interior de la matriz de la aleacién y baja difusion del
O2sobre las peliculas de oxido formadas en los puntos 1-3 evaluados. Sin embargo, existe
una excelente capa de oxido formada que impide que el que O llegue al interior de la
matriz de la aleacion (punto 4 y 5). La composicion quimica en el punto 5 muestra que la

matriz no ha sido afectada por la exposicion de las sales y la difusion del oxigeno [143].

Tabla 54. Analisis EDS de la seccion transversal de Al.

Al Cr Mn Fe Ni 0] Mo Na K Mg Producto
FeCr,04, MgO y Fe03,
1 1.07 1268 193 54.56 3.35 0.63 17.47
NaN03yKN03
FeCr,04, NiCr,04, Fe,03
2 6.06 46.13 2.87 40.93 2.07 1.47
NaNO3
FeCr204, Nin204, Fe,O3
3 9.45 43.68 3.34 3854 0.71 1.26
NaNO3
4 1013 0.27 52.68 34.81 1.15 FeCr,04, MnCr,04, Fe,03
5 2437 040 5037 21.24 1.66 Matriz

Para confirmar los resultados obtenidos mediante MEB-EDS se realizé un mapa elemental
en conjunto RGB, indicando una capa de oxido exterior y otra interior, estable, no porosa
y adherente. La Fig. 80a muestra la combinacion de la distribucion elemental del Fe, Cr,
y O (Fig. 80b-d) en la capa de oxido evaluada. La combinacion de los colores en la
distribucion elemental Fe, Cr y O, muestran que la capa de oxido presenta es mezcla de
oxidos de cromo, hematita y espineles. La Fig. 67d muestra la difusion del O. sobre la
capa de oxido exterior y su avance a lo largo de la matriz del acero, indicando que la capa
protectora de oxido no impide la difusion del agresivo (O2). Por otra parte, se observa que

el Fe difunde a una mayor cinética que el Cr (Fig. 80b-c).
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Fig. 80. Mapa elemental de A2 después de 720 h de exposicion en sales fundidas. Fuente:
Elaboracion propia.

4.43.5 MEB, EDSy Mapeo de la aleacion A2

La morfologia de los éxidos de A2 es presentada en la Fig. 81 a-b. En las primeras 240 h
de exposicion se observo una morfologia similar a A2. Sin embargo, el tamafio de los
oxidos de hematita y espinelas son mas grandes por lo cual no existe una excelente
distribucion de los 6xidos pequefios en los intersticios. Debido a este comportamiento A2
presenta una mayor ganancia de masa. Pero la formacion de una capa de oxido continua
le confiriéndole buena resistencia a la corrosion en sales fundidas. Transcurridas 480 h de
exposicion en las sales, se espera un crecimiento de los 0xidos de hematita y espinelas, lo
cual es producto del tiempo de exposicion y la difusién de los elementos desde el interior

de la matriz hacia la periferia. Luego de 720 h de exposicion se observo que la capa de
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Oxidos formados consistia en mayor proporcion de hematita y se presentan pequefias
espinelas. La Fig. 81b muestra el crecimiento de hematita en la aleacion A2. Estos
resultados concuerdan con la cinética de oxidacion en el cual A2 presento una mayor
ganancia de masa. Asi mismo los espectros de DRX y RAMAN confirmaron la presencia
de los 6xidos de hematita, espinelas y no se presenta cambios de la estructura cristalina y
picos adicionales.

W

Crecimiento de
Hematita

SEl 20kV WD10mm SS40 SElI 20kV WD10mm SS40

GINA-UdeC

GINA-UdeC

Fig. 81. Morfologia superficial de Al expuestas a sales fundidas. a) 240 h y b)720h. Fuente:
Elaboracion propia.

Las superficies oxidadas del acero austenitico A2 exhibié una mezcla de laminas de
hematitas, espinelas y 6xidos de mayor tamafio en comparacion con Al. Lo cual ocurrid
en los tres periodos de tiempo de evaluacion en sal fundida. Este crecimiento de éxidos
de hematita no permite una distribucion de los 6xidos pequefios en la capa de oxido por
lo cual existe una cinética mas rapida de A2. Por otra parte, la formacion de espinelas de
Cr genera una mayor proteccion contra la corrosion en sales fundidas por lo cual Aly A2
presentaron un excelente comportamiento a la corrosion. En este sentido la adicion de Ce
cumple un papel importante, ya que un incremento de un orden de magnitud puede
desmejorar las propiedades de oxidacion. Es decir, la modificacién del contendido de los
elementos estabilizadores y Ce, pueden causar cambios en la difusion de los elementos
aleantes Fe, Ni, Cr. Provocando la formacion de capas estables, porosas o un
comportamiento contrario que desfavorece la proteccion del acero. Estudios realizados
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por Shucai y col demuestran que la adicion de Ce puede promover la oxidacion selectiva
de Cr y la formacion de capa de oxido protectora. Sin embargo, el incremento del
contenido de Ce puede inducir efectos adversos en la estabilidad y adherencia de la capa
protectora [25,123].

La aleacion seccion transversal en A2 a 240 h de exposicién a sales muestra una capa de
oxido mas delgada y menos compacta (Fig. 82a) y la formacién de 6xidos internos de
mayor tamafio que A2. Se observa de manera adicional como la sal entra en la zona
superficial de la capa de oxido. Luego de 480 h de exposicién se espera la formacion de
dos capas de 6xidos (Fig. 82b). La capa de oxido exterior de caracteristicas porosas, no
adherentes y con vacios, los cuales permiten la entrada del agente agresivo a la matriz. La
capa interior con estructura mas compacta y no porosa. Ademas, existen la formacién de
Oxidos internos de diferentes tamafios que permite mantener anclado la capa interior el
Oxido con la finalidad de evitar que se desprenda. Esta caracteristica le proporciona a A2
una menor ganancia de masa y por lo tanto una menor de la velocidad de corrosion.
Finalmente, a 720 h se observo el crecimiento de la capa de oxido y se presenta una buena
adherencia entre la capa de oxido y la matriz (Fig. 82c) confiriéndole a A2 una mayor

proteccion del medio agresivo [104].

Sin embargo, al comparar las capas de 6xidos después de 720 h, se observa que el consumo
de la matriz de la aleacion A2 es mayor para lograr la formacion de una capa estable en
comparacion con Al. Ademas, Al presento capas adherentes, no porosay estables, lo cual
le confiere una excelente proteccion a la corrosién en sales fundidas en comparacién a A2.
Asimismo, no existe formacion de 6xidos internos entre capas, ni la presencia de grietas

internas entre la capa de oxido y la matriz para la aleacion Al 'y A2 [107].
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Fig. 82. Seccidn transversal de A2 expuestas a sales fundidas a 550 °C. a) 240 h, b) 480 hy
¢) 720 h. Fuente: Elaboracion propia.

Los resultados del analisis de EDS en A2 (Fig. 83) se enumeran en la Tabla 55, se realizd
un EDS puntual en cinco zonas con el objetivo de determinar la composicién quimica. Se
obtuvo que la capa de oxido exterior presento Fe,Os, Cr.03, MgO y sales (punto 1) y la
zona interior esta constituida por mezclas de NiFe2O3, FeCr204 y Cr204 (puntos 2-3) segln
composicion elemental respectiva. En A2 se observd que existe una alta difusion de Fe a
lo largo de la matriz por lo cual se espera que exista una mayor capa de 6xidos de hematita.
Este comportamiento estaria indicado que existe una difusion entre el Fe y Cr, lo cual es
producto de sus actividades quimica y radio ionico [104,123]. Ademaés, segun la
composicién quimica el Fe presenta una mayor velocidad de difusién, lo cual explicaria
porgue la cinética de oxidacion es mas alta para A2. Por otra parte, existe una mayor
difusion de O- hacia el interior de la matriz (Fig. 83) lo cual se ve reflejado en la
composicion quimica del punto 3, donde se obtuvo la presencia de 43.63 % O y un

incremento de %Fe en la matriz.

El analisis realizado mediante mapas elementales en conjunto RGB en A2, indican que la
capa de Oxido de A2 es menos estable y mas porosa, lo cual permite la difusion de O desde
el exterior hacia el interior de la matriz. Este comportamiento le confiere una menor
resistencia a la oxidacion; es decir una mayor ganancia de masa en comparacion a Al. Por
otra parte, existe una diferencia entre el mecanismo de difusion de los elementos Fe, Cry
Ni en las dos aleaciones evaluadas., siendo los elementos Cr y Fe los afectados en la
difusion de las aleaciones evaluadas. En este sentido la adicion de un orden de magnitud
de Ce puede influenciar la cinética de difusion de las aleaciones, favoreciendo o no la
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formacion de las capas de o0xidos protectoras y estables. El anlisis realizado mediante
mapas elementales en conjunto RGB y EDS composicional en los aceros Al y A2,
concuerdan con los DRX y Raman, los cuales indicaban la presencia de productos de

corrosion formado por hematita, 6xidos de cromo y espinelas.

——— 5.0pm CcrK

C— 50 pm FeK C—————50um OK

Fig. 83. Mapa elemental de A2 después de 720 h de exposicion en sales fundidas. Fuente:
Elaboracion propia.
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Tabla 55. Analisis EDS de la seccion transversal de A2.

A2 Cr Mn Fe Ni (0] Mo Na K Mg Producto

Fe203, Cr203, MgO, NaNOs
1 522 174 4564 297 1493 1.16 0.46 15.62

KNO3

2 9.29 43.88 6.47 38.15 NiFe,O3, FeCr,04 y Cr204

NiFe203, FECI’204, Cry04
3 4.08 38.41 43.36 0.79 357 853

NaNOs KNO3

4 11.47 38.20 2856 1758 3.46 NiFe20s, FeCr204 y Cra04
5 2476 048 5139 2022 1.57 Matriz

4.4.3.6 Espectroscopia de fotoelectrones de rayos X (XPS)

Se determino la composicion de la capa superficial de los 6xidos mediante XPS en los
aceros a 550 °C y 720 h. La Fig. 84 muestra el espectro caracteristico de los 6xidos de Al
y A2 inspeccionados. El analisis del espectro revela la presencia de Fe, Ni, Mn, Oy C en

la capa de oxido superficial de Aly A2.

Con el fin de determinar e identificar los estados quimicos de los elementos presente en
la composicion de pelicula de 6xidos se realizaron los espectros de alta resolucion. Las
Fig. 84ay b muestran los espectros de alta resolucidn para los elementos Fe y Mn. En las
figuras se observa curvas compuestas por multiples picos, esto es debido a que el Cr, Fe,
Mn y Ni son metales de transicion, por lo cual existen diferentes en sus estados de
oxidacion. En este sentido el analisis de los picos de XPS, requiri6 unos analisis en funcion
de los niveles de energia de los orbitales. Dado que todos los niveles de energia de los
orbitales dan lugar a dos posibles estados de energia de enlace o multiples. Por lo cual, el
analisis de las curvas no puede deconvolucionarse en un solo pico caracteristico simétrico
(gaussiano) ya que existe mas de un estado de oxidacion de los elementos presentes
[126,127].
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Fig. 84. Analisis XPS de las aleaciones oxidadas a 550 °C y 720. Fuente: Elaboracion propia.

Para la aleacion Al el espectro de alta resolucion del Fe2ps/» exhibe tres componentes en
las bandas de energia de 712.1 £ 0.7 eV, 710.4 + 0.5 eV y 708.4 £ 0.2 eV, las cuales
probablemente corresponde a Fe:Os, FeCr:04y Fes3Os4 (Fig. 85a). Segun literatura la
formacion de FeCr20s3, proviene de la disolucion del Cr en magnetita y la forma de la
estructura espinela del FeCr.O4 presenta una mayor resistencia a la oxidacion que los
oxidos simples provenientes de Fe a energia d enlace de 708.6 y 710.8 eV (formacion de
FeOy Fe203). La Fig. 85b muestra cinco bandas caracteristicas de Mn2ps, los 6xidos
estan constituidos por MnCl, (643.9 £ 0.8 eV), MnO (642.9 + 0.8 V), mezcla de dxidos
binarios de Mn203/Mn304 (641.2 £ 0.2 eV), MnFe203(639.8 + 0.5 eV) y MnCr.03 (640.4
+ 0.5 eV) respectivamente.
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Fig. 85. Espectro XPS de alta resolucién de Al. a) Fe 2psy b) Mn 2ps.. Fuente: Elaboracién
propia.

En la aleacion A2 los espectros de alta resolucion del Fe2ps/2 exhibe tres componentes en
las bandas de energia de 712.3 £ 0.5 eV, 710.6 £ 0.9 eV y 709.2 + 0.3 eV, las cuales

probablemente corresponde a Fe2O3, FeCr.03y Fez04 (Fig. 86a). La mayor intensidad en
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las bandas del Fe2ps;, corresponde a Fe;O3 (712.9 + 0.4 eV) lo cual concuerda con el
anélisis MEB-EDS, RAMAN y DRX, en el cual se observo la hematita en mayor
proporcion en la aleacion. Por otra parte, los espineles de FeCr.Oz presente en el espectro
de Fe2pap, le confiere a A2 resistencia a la oxidacion a alta temperatura en menor
proporcion que Al. Esto es debido a que A2 presento un mayor contenido Fe;Oz en la
capa de oxido [25,56,147,148].

En la Fig. 86b se detalla la deconvolucion del espectro de Mn, observandose que los
Oxidos estadn constituidos por MnO> (643.6 + 0.1 eV), mezcla de 6xidos binarios de
Mn203/Mn304 (642.1 + 0.3 eV), MnFe203(640.5 + 0.4 eV) y MnCr,03 (639.3 = 0.5 eV)
respectivamente. Ademas, se muestra que la mayor intensidad del espectro corresponde a
la espinela de MnFe20s3, lo cual corresponde con la morfologia superficial observada en
la aleacion A2. En lo que respecta al espectro del Ni mostro la presencia de tres bandas de
energia a 856.6 + 0.4 eV, 854.8 + 0.6eV y 851.9 + 0.2eV, las cuales corresponde a la
formacion de NiCr204, Ni2Os y Ni (Fig. 86¢). Se observo que la intensidad mas alta se
encuentra en le banda del Ni, lo cual es de esperarse ya que este elemento tarda mayor

tiempo en difundir desde la matriz a la periferia.

Los porcentajes de fases de 6xido detectados en las peliculas de éxido superficial de los
aceros en sales fundidas se muestra en la Fig. 87. El analisis muestra que la adicion de un
orden de magnitud de Ce y bajo contenido de Nb en la aleacion A2, genera un incremento
de las Fe203 y una disminucion de FeCr.04 ocasionado una mayor ganancia de masa con
respecto a A1(Fig. 87a). Este comportamiento también fue presentado en la Fig. 87b en el
cual existe un incremento de las espinelas de MnFe3O4 una disminucion del MnO2 el cual
puede prevenir de la difusion de los iones Mn permitiendo un efecto antioxidante. El
analisis de los resultados de XPS concuerda con los observado en RAMAN, DRX y MEB.
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Fig. 86. Espectro XPS de alta resolucion de A2. a) Fe 2pzi2, b) Ni 2pa. y €) Mn 2psp. Fuente:
Elaboracion propia.
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Fig. 87. Porcentajes de 6xidos a 550 °Cy 720 h. a) Fe2p y b) Mn2p. Fuente: Elaboracion propia.
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4.4.3.7 Evolucién microestructural

La Fig. 88 y 89 muestra la representacion obtenida de los aceros superausteniticos (Al y
A2) expuestos a 550 °C y sal fundida. Al exponer las muestras en sales fundidas a 550 °C,
ocurre la difusion de Cr a través de los limites de grano hacia la interfase oxido/matriz.
Esta difusion del Cry su interaccion con iones en exceso de los iones O (sales de NaNOs
y KNOs3) permite la formacion de una capa estable de Cr.O3 (amarilla). Sin embargo, la
alta temperatura de exposicion incrementa la cinética de difusion de otros elementos

aleantes como Fe permitiendo formase Fe3Os y FeO (zona morada).

A medida que transcurre el tiempo de exposicién en sales la matriz debe proporcionar un
alto contenido de Cr para mantener el crecimiento de la capa protectora Cr.03. La
interaccion de Cr y Fe sobre la superficie en contacto con las sales fundidas permite la
formacion de sales solubles de NaxFeOs, KoFeOsy NaCr.03 las cuales por el proceso de
fusion son retiradas de las aleaciones. El acceso de los iones O (zona roja) al interior de
la capa de oxido permite la formacion de manera simultanea de espinelas y diferentes
Oxidos en la zona interna de la matriz mediante reacciones en estado sélidos. Este proceso
es controlado generalmente por las sales ya que la descomposicion de esta puede traer
consigo la generacion de una mayor cantidad de iones O incrementando la velocidad de
oxidacion. El incremento de la actividad del oxigeno en la zona interior produce la
creacion de nodulos y promueve la oxidacion interna a su vez de Cr, Mn, conduciendo al
enriquecimiento local de Fe (zona azul). Este Fe se oxida y se mezcla con las particulas
internas de oxido formando espinelas de FeNiO, FeMn3zOs y FeCr.04[142,146].

Despueés de 720 h de exposicion la aleacion estd constituida maltiples capas. La primera
capay segunda capa de oxido esta formada por una pelicula delgada de resto de los 6xidos
de Fe30q4, FeO, Cr203, Na2FeOs, KoFeOsy NaCr203. Luego una capa formada por mezcla
de espinelas de FeCr204, MnCr204y NiCr204 que se forma por la combinacion de los

oxidos solidos de Cr203, Fes04y FeO con los elementos que difunde en la matriz. La capa
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de espinela es formada por debajo del centro de nédulo de la capa de Cr203y FezOsy FeO.
Posteriormente observamos una zona con un alto contenido de Fe producto de proceso de
difusion y del agotamiento de Mn el cual imposibilita la estabilizacion de la austenita. el
alto contenido de Fe-Ni en esta capa sirve como fuente para el crecimiento de 6xido rico
en Fe, ya que la presion parcial de oxigeno la capa de éxido de espinela es insuficiente
para oxidar la fase metalica [142,146]. Finalmente se observa la matriz en la cual podemos
observar la formacion de los precipitados nanométricos en los limites de grano por la
exposicion a alta temperatura y el tiempo de exposicidn. Este comportamiento es similar

para la aleacion A2 pero con mayor incremento de la velocidad de oxidacion

0, @ @ @ @ @ @ @ @ @ Después de 720 h de exposicion
Nanos-kno; [L DL LI

\3\ >/7\/

== Limite de Grano Cr y MnCr,0, FeCr,0, y Cr,0,

3 Difusion de aniones Cr == Difusion de O, Na,FeO, K,FeO,y NaCr,0,
Difusion de aniones Fe — Fe,0; v Fe;0,
Difusion de aniones Ni - Fey N1

|:> Medio oxidante
Precipitados

Fig. 88. Representacion de la evolucion microestructural en sales fundidas en Al.a) O hy b)720
h. Fuente: Elaboracion propia.
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= Limite de Grano Cr y MnCr,0, ,FeCr,0, v Cr,0,
Difusion de aniones Cr == Difusion de O, Na,FeO, K;FeO, y NaCr,0;
Difusion de aniones Fe = FeCr,0, , Fe,0; y Fe;0,
Difusion de aniones Ni == FeyNi

I:> Medio oxidante
® Precipitados

Fig. 89. Representacion de la evolucion microestructural en sales fundidas en A2.a) O hy b)720
h. Fuente: Elaboracion propia.

4.4.3.8 Mecanismo en sales fundidas a 550 °C

El mecanismo de corrosion en sales fundidas puede describirse en dos etapas, la primera
asociada al proceso de formacion de la capa superficial y al proceso de descomposicion
de la sal fundida. Este ultimo genera consigo un incremento de los iones Oz, ya que el ion
NOs™ se reduce a NO2', y la reaccion de estos nitratos con los 6xidos metalico permiten la
formacion en sales de nitrato a alta temperatura. EI mecanismo del proceso de corrosion
entonces ocurre entre la reaccion de oxidacion de los atomos de metal y el proceso de
descomposicion de la sal para la formacion del ion O* [74,144]. Asimismo, como la
aleacion es superaustenitica se componente principalmente de Fe, Cr, Ni'y Mo por lo cual
existe difusion de estos elementos y pueden generarse reacciones quimicas que implican
los principales componentes. A continuacion, se describe el mecanismo y las reacciones

presentes.
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Etapa 1: Formacion de la capa superficial.

Esta fase esta constituida por la interaccion de la matriz y la exposicion a la sal fundida a
550 °C, las reacciones que ocurren el proceso corresponden al proceso de difusion del Cr,
Fe para nitrato formar la capa de 6xido de Cr03, Fe;Os3y FeO y a la posible
descomposicion de la sal de nitrato formar la capa estable de O »".La formacion de los
oxidos Fe203y Cr203 de manera preferencia a otros 6xidos, estd asociado a los valores de
la presion de O en la sal [36,149]. El efecto corrosivo de las sales se lleva a cabo a través

de la ecuacion de reduccion.

Reacciones de oxidacion:
Cr - Cr*? + 2e”~ (Ec. 62)
Fe » Fe*? + 2e~ (Ec. 63)
Fe*? - Fe*3 + e (Ec. 64)
Reacciones de reduccion:
1/20, + 2e~ - 0% (Ec. 65)
NO;3 + 2e~ -» NO; + 0%  (Ec. 66)

Productos de la reaccion
Fe + 0%~ - FeO + 2e~(Ec. 67)

3Fe + 0%~ - Fe;0, + 2e™ (Ec. 68)
2Fe;0, + 0%~ — 3Fe;05 + 2e~ (Ec. 69)

gCr(s) + %02 - gCr203(s) (Ec. 70)
Etapa 2: Formacion de espinelas y sales.

En esta etapa el incremento del tiempo de exposicion genera un aumento de la difusional
de otros elementos como el Mn, Ni y los 6xidos comienza a reaccion con las sales. Existe

un incremento de la capa de Cr20s. Los productos de reaccion corresponden a la formacion

227



de oxidos de MnO, Mn304, NaFeOs KoFeOs y NaCr203 y formacion de espinelas de
FeCr204, NiCr204, MnCr204[72,73,145].

Reacciones de oxidacion:
Mn - Mn*? + 2e~(Ec. 71)

Ni > Ni*? + 2e~ (Ec. 72)

Reacciones de reduccion:
1/20, + 2e~ - 0%~ (Ec. 73)

NO3 + 2e~ - NO3 + 0% (Ec. 74)

Productos de la reaccion:
Mn(s) + 30, - MnO(s) (Ec. 75)

3Mn0(s) + 0, > Mn30, (Ec. 76)
MnO(s) + Cry,05(s) = MnCr,0,(s) (Ec. 77)
Ni+ 0%~ 5 NiO + 2e~(Ec. 78)
NiO(s) + Cr,05 = NiCr,0,(s) (Ec. 79)
Ni+ 2Fe;0, — NiFes;0, (Ec. 80)
FeO(s) + Cr,05(s) » FeCr,0,(s) (Ec. 81)

2Fe;0, + 0%~ — 3Fe;05 + 2e” (Ec. 82)
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4.4.4 Ensayos de termofluencia con exposicion a sales fundidas

Las aleaciones Al y A2 fueron expuestas a ensayos en sales solares durante 720 h de
exposicion, tal como se describio en el capitulo 4.6. Después de la exposicién en sal solar
se realizaron probetas para exposicion a ensayos de termofluencia. En este punto en
especifico se considero realizar los ensayos sobre la aleacion A2 ya que los tiempos de
ensayos de termofluencia son prolongados.

4.4.4.1 Ensayos de termofluencia A2

El comportamiento a la termofluencia fue realizado a 680 °C y 720 °C con carga constante
de 150 MPa, permitio evaluar el comportamiento sinérgico termofluencia-corrosion en
A2. La Fig. 90 muestra la curva caracteristica de termofluencia a temperatura de 680 °C
y 150 MPa, se observd un proceso de termofluencia lento y una amplia zona de
termofluencia secundaria. La aleacion A2 presento las dos zonas caracteristicas de la curva
de termofluencia, observandose en la termofluencia primaria la disminucion de la
velocidad de deformacion. Este comportamiento es atribuido al endurecimiento por el
esfuerzo aplicado y la multiplicacion e interaccidn de dislocaciones. Posteriormente en la
etapa secundaria la velocidad de deformacion se hizo relativamente constante debido al
equilibrio entre el endurecimiento y el efecto de recuperacion. EI mismo comportamiento
descripto fue presentado a 720 °C y 150 MPa, pero con un incremento de la deformacion
y una disminucién del tiempo de ruptura. Este resultado este asociado al incremento de la
temperatura el cual permite la difusion de Cry Mo desde la matriz hacia el limite de grano.
Ademas, el incremento de la temperatura genera la precipitacion de nuevas fases
perjudiciales a los ensayos de termofluencia. La Fig. 90b muestra el comportamiento de
la velocidad de deformacidn con respecto al tiempo de exposicidn para ambas condiciones

de ensayos.
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Fig. 90. Curvas tipicas de termofluencia en A2 con exposicion a sales fundidas. a) Deformacion
vs tiempo y b) Velocidad de deformacidn vs tiempo. Fuente: Elaboracion propia.
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La Tabla 56 muestra los tiempos de ruptura en A2 a las diferentes temperaturas de
exposicion. A temperatura de 680 °C y 720 °C el tiempo de ruptura fue de 196 h y 68 h.
El decrecimiento en el tiempo de ruptura luego de la exposicion de las probetas a ensayos
en sales fundidas puede estar asociado a la formacion de fases secundarias intermetalicas
o la cual disminuye las propiedades mecanicas del material, produciendo fragilizacion del
acero[57,62]. Los tiempos de ruptura son concordantes con el incremento de la
temperatura ya que el aumento de la temperatura genera la oxidacion y degradacion del

material haciéndolo més propenso a fracturarse.

Tabla 56. Tiempos de ruptura ensayos de termofluencia

Aceros A2
Esfuerzo aplicado (MPa) 150
Temperatura (°C) 680 720
Tiempo de ruptura (h) 196 68

4.4.4.2 Microscopia Optica

Después de la exposicion de A2 a sales fundidas y ensayos de termofluencia a 720 °C y
150 MPa se observo mediante microscopia de la microestructura a condiciones: iniciales,
exposicion a ensayos de termofluencia y con exposicién sales fundidas-proceso de
termofluencia (Fig. 91). En la Fig. 91a se observa la presencia de granos poliédricos de
austenita, maclas atravesando todo el grano y gran cantidad de precipitados a lo largo de
matriz de A2. El tamafio de grano cambio de ASTM 6 a condiciones sin exposicion es
ASTM 6 (496.0 granos/mm?). Después de exponer las muestras de A2 a condiciones de
720 °C y 150 MPa (termofluencia) se observo que existe un incremento del tamafio de
grano, cambiando de ASTM 6 a ASTM 5, es decir cambio de 496.0 granos/mm? a 248
granos/mm?como se observa en la Fig. 91b. Este comportamiento también fue observado
en las muestras de A2 con exposicion sales fundidas-proceso de termofluencia, donde el

tamario de grano cambio de ASTM 6 a ASTM 4, es decir cambio de 496.0 granos/mm?a
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124 granos/mm? como se observa en la Fig. 91c. Este comportamiento demuestra que el
efecto sinérgico entre exposicion a sales fundidas proceso de termofluencia es de gran
importancia a considerar en el disefio de nuevas aleaciones, ya que el efecto combinado

incrementa en mayor proporcién el tamafio de grano en comparacion a el efecto solamente
de termofluencia del material. Asimismo, el incremento del tamafio de grano en las
aleaciones A2, es producto de la exposicién prolongada a altas temperatura y el tiempo.
Como consecuencia del incremento del tamafio de grano las aleaciones presentan una
mayor ductilidad, pero una menor dureza. Ademas, la exposicion a tiempos prolongados
de los aceros a alta temperatura incrementa la cinética de precipitacion, la cual propicia la
segregacion de Cr y Mo a los limites de grano para formar precipitados del tipo M23Cs y

fase o. Lo cual disminuye la resistencia al medio oxidante o corrosivo [62].

: TR el BN i
Fig. 91. Microcopia Optica de A2. a) sin exposicion a agentes agresivos, b) con exposicion a
termofluencia y ¢) con exposicidn a sales fundidas-termofluencia. Fuente: Elaboracion propia.

232



4.4.4.3 MEB, EDSy Mapeo.

4.4.4.3.1 Morfologia de Fractura.

La morfologia de fractura para A2 se muestra en la Fig. 92 a-d a condiciones 720 °C y
150 MPa. Segun lo observado en las Fig. 92a la superficie de fractura de la aleacion se
clasifica como fractura intergranular fragil. A mayor magnificacion de la zona de fractura
se observa que el tipo de fractura es intergranular (Fig. 92b). Por otra parte, existe un
comportamiento fragil el cual se observa en el aumento de la seccion B a 6000x,
presentandose cavidades resultado del proceso de coalescencia (Fig. 92c). De acuerdo con
lo mostrado el tipo de morfologia de fractura, corresponde a fractura intergranular para la
aleacion A2 expuesta a sales fundidas-termofluencia [136]. Este comportamiento es
similar al presentado por la aleacion A2 a ser expuesto solo a termofluencia. Sin embargo,
existe una nueva caracteristica que difiere de dicho comportamiento y es la formacion
interna de 6xidos de espinelas y hematitas en la fractura de falla. La formacién de
espinelas y hematitas es producto de la difusion de oxigeno y cloruro en el proceso de
exposicién en sales fundidas (Fig. 92d). La difusion de estos agentes agresivos potencia
la formacion de espineles y productos de oxidacion interna en el acero expuesto. En este
sentido los resultados obtenidos de los ensayos de termofluencia y la morfologia obtenida
describen el mecanismo de fluencia térmica propiciado por la coalescencia de las
cavidades formadas en los limites de grano alineados y la interaccién de éxidos internos
en la causa de falla de los aceros expuestos.
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Fig. 92. MEB seccion de fractura de falla de A2. a) Seccién de Fractura, b) Tipo de factura, )
Cavidades y d) Formacion de espinelas y hematita. Fuente: Elaboracion propia.

Con el objetivo de confirmar la formacion los dxidos internos formados en las probetas
expuestas a ensayos de sales-termofluencia se realizd un analisis de EDS en la seccion de
fractura de la muestra expuesta a 720 °C y 150 MPa. El analisis EDS se llevé a cabo en
cinco puntos, confirmandose la presencia de mezcla de 6xidos de espinelas y hematitas en
las secciones 1,3,4 y 5. De acuerdo con los resultados de EDS la capa de oxido en la
seccion de fractura estad formada por mezclas de NiFe2Oz; FeCr204, MnCr204 y Fe20:s.
Este comportamiento indica que durante la etapa de exposicion en sales fundidas existe
un proceso de difusion entre el Fe, Cr, y Ni lo cual es producto de sus actividades quimica
y radio iénico. La Tabla 57 muestra los resultados de EDS de la zona de fractura en A2.
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Tabla 57. EDS de la zona de fractura en el proceso de exposicion sales fundidas- termofluencia a
720 °Cy 150 MPaen A2.

A2 Fe Cr Ni O Cu Si \Y P Ce
1 39.85 2776 9.60 1863 4.15

2 5.01 7.97 105 16.69 107 317 1552 030 4848
3 35,52 5182 8.86 0.86 247  0.20

4 37.83 4268 256 1445 112 021

5 3488 2762 892 2310 511

Por otra parte, se realizd un mapa de elementos en conjunto RGB en la zona de fractura
de la muestra expuesta a sales fundidas-termofluencia a 720 °C y 150 MPa en A2. La Fig.
93 muestra la combinacidn de la distribucién elemental del Fe, Cr, Cl y O (Fig. 93a-d) en
la zona de fractura evaluada. La combinacién de los colores de los elementos Fe, Cry O,
muestran que la existe una mezcla de 6xidos sobre la superficie de fractura formado por
hematita y espineles tal como se observa en la Fig. 93a. En la Fig. 93b se observa que
existe difusion del O, sobre la zona de fractura y su avance a lo largo de la matriz del
acero. Indicando la difusion del agresivo (O2) en toda la matriz de la aleacion. Asimismo,
se observa la difusion de los iones cloruros en diversas zonas de la aleacion (Fig. 93c). La
presencia de estos dos agentes agresivos incremento la falla en A2, por lo cual se puede
inferir que el proceso sinérgico de los fendmenos de termofluencia y corrosion

incrementan la velocidad de ruptura del material y disminuyen la vida atil del mismo.
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Fig. 93. Mapa elemental de la zona de fractura de A2 después de la exposicion a sal fundida-
termofluencia a 720 °C y 150 MPa. Fuente: Elaboracion propia.

4.4.4.3.2 Morfologia Seccion Transversal.

Se observo la microestructura y precipitados obtenidos mediante MEB y EDS después la
exposicion a sales fundidas (550 °C y 720 h) y termofluencia (720 °C y 150 MPa) en A2.
La Fig. 94a y ¢ muestra dos zonas diferentes de la seccion transversal de analisis de la
microestructura de la aleacion expuesta a dichos ensayos, en el cual se observo la
presencia granos equiaxiales de austenita y precipitados de diferentes tamafios sobre todo
los limites de grano de la aleacién. La Fig. 94a 'y b muestras dos sesiones de analisis de la
microestructura de A2 después de la exposicion a sales fundidas-termofluencia. Se
observan un alto contenido precipitados gruesos y delgados con formas laminares y
ovaladas en los limites de grano. Los precipitados mas pequefios y laminares son
probablemente M23Cs (Cr, M0)23Cs Y l0s precipitados mas gruesos son fase intermetalica
o [78,106].
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Fig. 94. Seccidn transversal A2 expuesto a sales fundidas-termofluencia a 720 °C y 150 MPa.
a) Seccion 1y b) Seccion 2. Fuente: Elaboracion propia.
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Para confirmar el analisis se determind la composicion quimica elemental en siete puntos
y dos matrices del acero (Fig. 94ay b). Los resultados obtenidos confirmaron en los siete
puntos evaluados formacion de fase sigma por el alto contenido de Cr y Mo superior a la
matriz (M) (Tabla 58). Por otra parte, la formacion de precipitados de (Cr, M0)23Cs N0
pueden ser confirmadas ya que es necesario el uso de otras técnicas como DRX o TEM.
Sin embargo, los resultados de los EDS concuerdan con las fracciones volumétricas
determinada por Themo-Calc (Tabla 49) en la cual las fracciones volumétricas a 720 °C,
determino la formacién de 1.42 % VMX, 0.76 % M23Cs, 35.05 % fase ¢ ,0.86 % de fase

Z y el resto fase austenita.

Tabla 58. EDS Termofluencia a 720 °C y 150 MPa con sales en A2

A2 Fe Cr Ni Mo Cu \% Nb Mn
1 42.71 40.19 11.06 534 0.70
2 4583 35.12 1495 3.01
Sl 3 4583 34.43 1450 4.50
4 4329 39.58 11.81 4.73
M 48.49 26.28 20.89 2.02 1.25 0.43 0.16 0.07
5 46.09 37.35 14.00 249
6 4458 36.53 1351 4.73 0.89
> 7 46.77 33.40 1537 3.82 0.64
M 50.05 2494 2119 1.87 1.30 0.39 0.06 0.20

De acuerdo con los resultados obtenidos en A2, la presencia de precipitados del tipo (Cr,
Mo0)23Cs Yy MX, contribuyen a aumentar las propiedades mecénicas de la aleacion por el
mecanismo de endurecimiento por precipitacion. Sin embargo, la exposicion de A2 a sales
fundidas disminuye la resistencia del material al proceso de termofluencia, ya que la
exposicion a 550 °C y 720 h contribuye a la segregacion de nuevas fases y formacion de
fases intermetalicas ricas en Cr y Mo. La disminucion del contenido de Cry Mo en la

matriz disminuye la resistencia a la corrosion y oxidacion de A2 al exponerse a los ensayos
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de termofluencia de 680 °C y 720 °C y esfuerzo de 150 MPa [108,123]. Generando un
tiempo de ruptura més corta de A2, por lo cual el efecto sinérgico de corrosion -
termofluencia tiene un mayor impacto en la disminucién de las propiedades mecanicas y
de corrosion. Este resultado concuerda también con lo observado en MOP en el cual
ocurrié un incremento del tamafio de grano en las diferentes etapas del proceso de

evaluacion.

4.4.4.4 Difraccion de Rayos X

Para confirmar los precipitados observados en MEB de (Cr, M0)23Cs y o, se realizd un
analisis de difraccion de rayos de las muestras expuestas sales fundidas y termofluencia a
680 °C, 720 °C y 150 MPa. La Fig. 95 a y b muestran los espectros obtenidos. Se
identificaron y se indexaron nueve picos en A2 a 720 °C y 150 MPa. Tres picos
pertenecientes a austenita, con angulos de fase de 43.5°, 50.4° y 74.5° (PDF-98-004-
4862), seis correspondientes al carburo Cr23Cs con angulos de 43.5°, 50.4°, 56.7°, 64.1°,
74.5°y 84.3°(PDF-98-016-7668) [83]. Mientras en A2 a 680 °C y 150 MPa se detectaron
trece picos, tres pertenecientes a austenita con angulos de 43.5°, 50.4° y 74.5° (PDF-98-
016-7668), seis correspondientes al carburo Cr23Cs con angulos de 43.5°, 50.4°, 56.7°,
63.9°, 74.6°y 83.2°(PDF-98-016-7668) (PDF-98-004-4862) y nueve picos de fase ¢ 42.3°,
45.4°, 46.8, 47.9, 69.6, 72.3°, 76.6°,81.0° y 84.4°[83]. De acuerdo con los resultados
obtenidos a 680 °C y 150 MPa, y 720 °C y 150 MPa, se presentan diferentes en las fases
obtenidas. Por ejemplo, a 720 °C y 150 MPa no hay presencia en el DRX de fase sigma
esto indica que la fraccion volumétrica de la misma esta por debajo de un 3 % lo cual
corresponde al rango de sensibilidad del equipo. Es decir, la fase ¢ estd en bajas
proporciones, lo cual se corroboro con MEB-EDS. Por otra parte, también este resultado
indica que la cinética de precipitacion del Cr23Ce es mucho mas rapida en comparacion a
la formacion de fase o. Lo cual concuerda con los resultados de la modelacion
termodinamica y con la caracterizacion de MEB-EDS. A 680 °C y 150 MPa si existe la
presencia de Cr23Ce Y fase o, la presencia de fase sigma es méas notable y esto es atribuido
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a la cinética de exposicion del ensayo de sales y termofluencia. En el cual el tiempo de
duracién del ensayo total fue de 917 h por lo cual la cinética de formacion de fase sigma
se ve favorecida, en comparacion a 720 °C y 150 MPa donde el ensayo solo duro 797 h.
En este sentido el tiempo de exposicion y la temperatura son variables muy importantes
en la cinética de formacion de los precipitados. Los resultados obtenidos en DRX en las
aleaciones A2 a las diferentes condiciones del ensayo concuerdan con las fases previstas

por el software Thermo-Calc y lo observado mediante MEB-EDS.
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Fig. 95. DRX A2 después de exposicion a sales fundidas y termofluencia. Fuente: Elaboracion
propia.
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5 Conclusiones

De acuerdo con la investigacion realizada sobre el disefio de dos aleaciones
superausteniticas con aplicaciones térmicas solares y en funcion de los objetivos e
hipétesis planteadas. Se presenta un resumen de las conclusiones: sobre el estudio de la
adicién de elementos estabilizadores y tierras raras para el mejoramiento de las
propiedades mecanicas y de corrosién de los aceros disefiados en oxidacion a alta

temperatura, oxidacién en sales fundidas y efecto de la termofluencia.

Los SASSND a base de chatarra metalica y producido en condiciones de atmdsfera abierta,
en particular las muestras SASSNbT1 y SASSNbT2, presentaron excelentes propiedades
mecanicas similares al acero comercial 254smo. El alto comportamiento mecanico en las
muestras SASSNbT1y SASSNDbT2 se puede atribuir al mecanismo de endurecimiento por
solucidn sélida. Por otra parte, existe un buen comportamiento de resistencia a la corrosion
lo cual fue corroborado mediante analisis EIS el cual indicd que SASSNbT2 tiene un
comportamiento altamente resistente en medido con NaCl y NaBr similar a 254smo y que
SASSNbT1 no presenta una buena resistencia en NaBr. Ademaés, en NaBr se produce la
ruptura de la capa pasiva de SASSNbT1, generando picaduras en el material. Este
comportamiento se confirmé en las curvas de polarizacion potenciodindmica de

SASSNDbT1 en NaBr, que no presentd zona de pasivacion

El estudio realizado en aceros inoxidables superausteniticos mediante el modelado
termodinamico por el software Thermo-Calc determind las composiciones quimicas de
las aleaciones (Al y A2) y las temperaturas de los tratamientos térmicos. En este sentido
se obtuvo la produccién de dos aleaciones de aceros inoxidables superausteniticos
mediante funcion en un horno de induccion a atmosfera abierta. Asimismo, los resultados
de microscopia Optica en las aleaciones Al y A2 mostraron inclusiones no metalicas de
oxidos globulares tipo D2 y morfologia de granos austeniticos equiaxiales con maclas y

precipitaciones secundarias. Este resultado es excelente ya que el proceso de fundicién
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se realizd a atmosfera abierta. En este sentido la caracterizacion microestructural por
microscopia Optica, difraccion de rayos X y microscopia electronica de barrido se
relacionan en alto grado con las fracciones volumétricas de las fases y precipitados del

modelado termodinamico.

Las propiedades mecénicas de traccion y dureza presentadas en las aleaciones Al y A2
son excelente y comparables al acero comercial 709. Siendo el alto comportamiento
mecanico en las muestras Al y A2 atribuido al mecanismo de endurecimiento por

precipitacion, lo cual concuerda con la hipotesis planteada.

En lo referente al estudio de la cinética de oxidacion a altas temperatura, se concluye que
Aly A2 presentaron cinética parabolica, siendo mas resistente A1 con ganancia de masa
de 0.1680 mg/cm 2 en comparacion a A2 con valores de 2.386 mg/cm? después de 110 h
de exposicion. La adicion de bajos contendido de Ce y alto contenido de Nb incrementa
la resistencia a la oxidacion a alta temperatura del material. Sin embargo, la adicién de
alto contenido de V desfavorece la resistencia a la oxidacion. Por otra parte, la alta
resistencia a la oxidacion de las aleaciones es producto de la estabilidad de las capas de
oxido constituida por una mezcla de 6xido de cromo (Cr203), (Fe203) espinelas tal como
se demostré en DRX, MEB, RAMAN Y XPS. A partir de estos resultados se establecio
el mecanismo de corrosion y las reacciones quimicas que ocurre en el proceso de

oxidacion a 800 °C.

Los resultados de los ensayos de termofluencia sin sales destacan a Al con las mejores
propiedades en comparacién a A2, siendo su tiempo de ruptura por encima 1190 h a
condiciones de 720 h y 150 MPa. La alta resistencia a la fluencia obtenida en Al es
promovida por el mecanismo de endurecimiento por precipitacion, en el cual los
precipitados formados en el limite de grano impiden el crecimiento del grano. Lo cual fue
corroborado por la microscopia dptica y los precipitados fueron caracterizados por MEB

y DRX. Sin embrago, en A2 el crecimiento del grano fue provocado por la alta difusion
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de Cry Mo en la matriz, por lo cual se indica que él V no tiene las mismas propiedades
como elemento capturador de C en la matriz. Asimismo, a partir de A2 se estimo el tiempo

de vida remanente y se logro establecer el parametro de Larsson Miller para la aleacion.

Los resultados del estudio de la cinética de oxidacion en sales fundidas de NaNOs— KNOs
a 550 °Cy 720 h fueron excelentes para las dos aleaciones disefiadas. Siendo su ganancia
de masa de 0.0110 mg/cm? y 0.0353 mg/cm? para Al y A2 respectivamente, lo cual es
una excelente caracteristica para la aplicacion de estas en plantas térmicas solares. La
rpida formacion de una pelicula de Oxido estable y continua en ambas aleaciones
expuestas fue un factor primordial para la resistencia a la oxidacion del acero.
Correspondiendo la capa de A1 y A2 formada por Cr20s, Fe;Oz y espinelas tal como se
demostro en DRX, MEB, RAMAN Y XPS. Asimismo, las diferencia en las ganancias de
masa entre Al y A2, son atribuidas a los elementos aleantes. En A1 un mayor contendido
de Nb y bajo contendido de Ce mejoro la resistencia a la oxidacion, mientras en A2 el
contendido de V y un alto contenido de Ce incremento levemente la ganancia de masa. A
partir de estos resultados, se establecié el mecanismo de corrosion y las reacciones
quimicas que ocurren durante el proceso de oxidacion en sales binarias. El estudio
gravimétrico, cinética de oxidacion, caracterizacion de la pelicula de oxido mediante
DRX, RAMAN, MEB y XPS confirmo un comportamiento excelente en las aleaciones
producidas validando su uso para la construccion de tuberias, tanques de almacenamiento,

valvulas e intercambiadores.

Los resultados de los ensayos de termofluencia con sales determinaron que la exposicion
en medio salino y el proceso de termofluencia influyen altamente en las propiedades de
resistencia a corrosion y mecanicas. Estableciéndose que el efecto sinérgico corrosion -
termofluencia cambia la microestructura y la resistencia del material, siendo el material

afectado.
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Proyecciones

Los futuros trabajos por continuar a realizar en base a la presente investigacion descrita
se enuncian a continuacion:

v Escalamiento de las aleaciones desarrolladas a nivel industrial a partir de chatarra de
SS con la finalidad de generar economia circular.

v' Estudiar las aleaciones desarrolladas para la aplicacion en reactores nucleares ya que
es unas fuentes de energia bajas con emisiones de gases invernadero.

v Desarrollar nuevas aleaciones con la adicidn otras tierras raras para su respectiva
aplicacion en centrales nucleares y en plantas térmicas solares.

v Continuar los ensayos de termofluencia en la aleacion Al en sales fundidas,
complementando dicho estudio con el andlisis de los precipitados a partir de
microscopia electronica de transmision.

Productos de la investigacion

Publicacion

Effect of solution annealing temperature on the localised corrosion behaviour of a
modified super austenitic steel produced in an open-air atmosphere. Jesus. Ramirez, E.
Berrio, Maria Isabel Alvarado-Avila, D. Field, J. P. Sanhueza, A. Ofiate, M.F. Meléndrez
and D. Rojas. doi.org/10.1016/j.matchemphys.2023.127498

Manuscritos en redaccion
e Behavior against corrosion high temperature of new super austenitic stainless steels.

e High-temperature corrosion behavior of super austenitic stainless steel 25Cr-19Ni in
molten salt concentrated solar power.

e Synergic corrosion-creep behavior in superaustenitic stainless steels in molten salts
for application in solar thermal plants

Solicitud de Patente

Aceros inoxidables superausteniticos con altas propiedades mecanicas y resistencia a altas
temperaturas-sal solar. Instituto Nacional de Propiedad Intelectual del Ministerio de
Economia. Numero 202203322.
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Asistencia a congresos.

Xl CONGRESO INTERNACIONAL MECANICA, MECATRONICA Y
AUTOMATIZACION: Cartagena-Colombia Abril 2023. Efecto de la adiccion de Ce, Nb,
V y Ti en las propiedades mecénicas y de resistencia a la corrosion a alta temperatura en
aceros inoxidables superausteniticos.

XVI Congreso CIASEM: octubre 2022. Efecto del cerio y elementos estabilizadores (Nb,
V y Ti) en el comportamiento a la oxidacion a alta temperatura en aceros inoxidables
superausteniticos para reactores nucleares.

SAM-CONAMET 2022: XX Congreso Internacional de Materiales y Metalurgia 2022.
Mar de Plata, Argentina. Estudio de la susceptibilidad a la corrosion intergranular del
acero inoxidable superaustenitco 22Cr-20Ni-5Mo estabilizado con Nb.

SAM-CONAMET 2022: XX Congreso Internacional de Materiales y Metalurgia 2022.
Mar de Plata, Argentina.Efecto de la adiccion de Ce, Nb, V' 'y Ti en el comportamiento de
las propiedades mecanicas y resistencia a la corrosion en aceros inoxidables
superausteniticos.
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Anexos
Diagrama de Ellingham de la energia libre de Gibbs de formacion de 6xidos en funcion
de la temperatura. Tomado de Gaskall, D. R. Introduccion a la termodinamica de los

materiales, 5% ed.; Taylor & Francis: Nueva York, 2008

H/H,0 ratio 10 108 10+ Pa,
CO/CO, ratio w0e " 10f T 10 ETE
T T T T
Temperature (F) -2
o o 390 750 1110 1470 1830 2190 2550 2910 3270 3630 3990 4350 10 1
T 7
,j‘J?eV 14
ol ! L~
-100 x M On—— 00—
B | Tal =T - 2
A P SN -
& o oG G 20 11
-200 T o e
=2 5"’._ P = QH"Q-
+0e — o L—TM L] L— i
>.¢.<_c.'j___.,-/ lﬁf_:-f",/—-"’ L ,_,..--'—-"""' - 1o
-300 10-
/,}_, .-——'""7 L C:0,=C0, 110"
-400 — . — 102
o
H¢ 3 -500 o o *0 4
E "E.'I::yl/ o _;..|»p‘ }.2.?00 10t
= 7
[ ¥ E,N 600 / LI'EJ:_-"' # \\\\/B 14010
& I, S 10t
c =
= |00 = s
[E -700 =1 Ed S
i L1 p s 108
< // 0%
-800 p iy s 14
O / - e
&l / rd
-g00 o /“./ P
LM J& ofﬁr"‘// B 10° 1o
-1000 L
/ ?}ﬁg .Ire-/ {
/‘[:.1’/ f Change of state  Element Owide i pper
-1100 Melting point M H q10°
/,—’/ Boiling point B
_z00 = | — — — — | T R ET
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600 1800 2000 2200 2400
Temperature (C) :
CO/CO; ratio 1 {? 4 1|::12 1610 H1g=2
OK Ha/Hz0 ratio |
Pa, (atm]

020 107190 g 7040 st 4050 10%2 10 10 10 102 103 10

255



